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Cette thèse s’intéresse aux mécanismes de déformations et d’endommagement dans les al-
liages de coulée pour l’industrie automobile. Les études ont porté sur un alliage modèle conte-
nant 12% de silicium et des éléments d’addition. Il a été fabriqué par le procédé squeeze-casting
(coulée sous haute pression) au LKR de l’Université Technologique de Vienne avec laquelle
cette thèse s’est déroulée en collaboration. Des essais de traction in situ dans le MEB ainsi que
sous tomographie aux rayons X ont permis de suivre l’évolution des microstructures pendant
le chargement. Une attention particulière a été portée sur les mécanismes d’initiation et de
propagation de l’endommagement. Par ailleurs la technique de la corrélation d’images numé-
rique 2D spécialement développée pour être appliquée à des images MEB a été utilisée pour
mesurer les mécanismes d’endommagement à l’échelle des inclusions. Une attention particulière
est portée sur les mécanismes de localisation de la déformation. La corrélation d’images nu-
mériques 3D appliquée aux images tomographiques a permis une mesure précise de l’évolution
de l’endommagement au cours du chargement. Les données expérimentales obtenues ont per-
mis d’adapter un modèle d’endommagement de type GTN. Une dernière étape s’est consacrée
à une modélisation micro mécaniques des microstructures. Des méthodes de caractérisations
basées sur des hypothèses statistiques ont permis de mesurer et d’identifier des paramètres mi-
crostructuraux. Au regard des mécanismes de déformations et de la morphologie des particules
de seconde phases, des microstructures modèles sont proposées pour simuler le comportement
du matériau réel. Cette démarche servant essentiellement à simplifier les modèles éléments finis
afin de gagner en temps de calcul, elle sert aussi à insérer des mécanismes complexes afin de se
rapprocher le plus possible du comportement réel du matériau.
Abstract
This thesis focuses on the mechanisms of deformation and damage in cast aluminum alloys
for automotive industry. Studies were carried on a model alloy containing 12% silicon and ad-
ded element like iron and nickel. The material was prepared by squeeze-casting process at the
Vienna University of Technology in Austria with which this thesis was held in collaboration. In
situ tensile test with X-rays tomographic observations as well as with Scanning Electron Mi-
croscope observations were performed. They allowed following microstructure evolution under
mechanical loading. Particular attention was paid to the mechanisms of initiation and propa-
gation of damage. Furthermore the technic of Digital Image Correlation (DIC) developed to
be applied to SEM images was used to visualize 2D strain localization mechanisms at second
phases particles scale. DIC were also applied on tomographic images and allowed to measure
accurately in 3D damage evolution under loading. Experimental data obtained from DIC were
used to identify parameters of a Gurson Tvergaard Needleman model and allow to simulate
by Finite Element Modeling the damage evolution. At last stages micro mechanical studies
were performed by FEM using microstructure obtained from tomographic images. Algorithms
were developed to measure and identify statistics parameters of the microstructure. In consi-
deration of the mechanism of deformations and second phase particles morphology, generated
microstructures are proposed to simulate the behavior of the material. This approach aims
to simplify the FEM models by reducing the number of degree of Freedom and, then reduce
computation time. It also enables to insert complex mechanisms in the model to be as close as
possible the actual behavior of the material.
A Oumou Danko Diagana.
A Mr Komlagan.
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L’industrie automobile cherche constamment à réduire le poids des véhicules afin d’augmen-
ter le rendement des moteurs et limiter les émissions de gaz à effet de serre. Par exemple le bloc
moteur totalise à lui seul 3 à 4% de la masse totale du véhicule. Il joue donc un rôle important
quand on veut diminuer la masse du véhicule. Les alliages d’aluminium de coulée comme sub-
stitut de l’acier peuvent apporter un gain de masse de l’ordre de 55% pour de bonnes propriétés
mécaniques. Depuis les années 1970 de plus en plus de véhicules sont équipés de moteurs conte-
nant des pièces totalement coulées en alliage d’aluminium. A cause de la haute température de
fonctionnement des moteurs diesels, le remplacement des pièces en acier fut limité jusque dans
les années 1990. Avec les progrès de la recherche et la création de nouveaux alliages capables de
supporter de plus hautes températures, l’application aux moteurs diesels est désormais possible.
En plus de la réduction du poids des véhicules l’utilisation des alliages d’aluminiums apporte
d’autres avantages comme la bonne conductivité thermique par rapport à l’acier. Compte tenu
de cet avantage non négligeable les têtes de pistons, les culasses, les blocs moteurs et les cylindres
sont entièrement produits en alliage d’aluminium. Ces différentes pièces ayant des fonctions et
des conditions de fonctionnement en service différentes, le choix rigoureux de la composition de
l’alliage, les traitements thermiques et les méthodes permettant d’assurer la qualité des surfaces
sont très importants. En effet, certaines pièces comme les culasses subissent des conditions de
fonctionnement très sévères. Etant en contacte avec d’autres pièces comme les soupapes (siège
en acier) certaines régions de la culasse (pontet inter soupapes) sont propices à l’apparition de
fissures de fatigue. L’explosion des mélanges gazeux, induisant de hautes pressions (jusqu’à 180
bar) mais aussi des contraintes thermiques, peuvent faire propager les fissures puis conduire à
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la ruine de la structure (fatigue thermomécanique).
Pour garantir l’intégrité des structures mais aussi proposer des durées de vie fiables, les construc-
teurs ont recours à des essais expérimentaux sur banc moteur. Ces essais sont souvent longs et
onéreux. La part des simulations numériques prend alors toute son importance. Des études an-
térieures [15, 133] réalisées au centre des matériaux se sont intéréssées à simuler les conditions
de fonctionnement de pièces telles que les culasses en service. Ces études ont toutes mis en
exergue la nécessité d’introduire des considérations micromécaniques sur les modèles proposés.
Cette thèse s’insère dans le cadre d’une collaboration entre l’Université Technologique de Vienne
et l’école des Mines de Saint Etienne. L’objectif de la thèse est le développement d’un modèle
de prédiction des propriétés mécaniques des alliages d’aluminium coulés, en couplant les obser-
vations tomographiques de la microstructure avec une analyse statistique et une modélisation
par éléments finis de celle-ci. Ce modèle s’appuyant notamment sur les micromécanismes de
déformation obtenu par corrélation d’images numériques.
La démarche adoptée :
La démarche adoptée est d’étudier un matériau modèle dont la microstructure se voudrait
la plus générale possible pour être représentative des alliages du même type utilisés dans l’in-
dustrie automobile. Dans un premier temps grâce à une campagne d’essais expérmentaux les
lois de comportements macroscopiques ainsi que les propriétés micromécaniques des différentes
phases seront déterminées. Une attention forte sera consacrée à la morphologie 3D des dif-
férentes phases grâce à des moyens sophistiqués d’imagerie par tomographie. Les propriétées
identifiées seront utilisées comme paramètres d’entrées du code de calcul Zebulon.
Dans un deuxième temps une attention particulère sera consacrée aux micromécanismes
d’initiation et de propagation de l’endommagement. Pour cela des essai in situ au Microscope
Éléctronique à Balayage (MEB) seront réalisés et permettront de suivre l’évolution de l’endom-
magement à l’échelle microscopique. Des essais in situ en tomographie seront aussi réalisés sur
la ligne ID15 et permettront de suivre, grâce à des algorithmes de traitement d’images, l’évolu-
tion des microstructures en 3D lors du chargement. Les mécanismes de rupture des particules
intermétalliques ainsi que les mécanismes d’évolution des cavités seront observés en détails.
Dans une troisième partie les mécanismes de déformation à l’origine de l’endommagement
du matériau seront analysés en 2D. Pour cela une technique de corrélation d’images spécia-
lement développée pour être appliquée aux images MEB sera utilisée. Elle permetra d’obser-
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ver les mécanismes de déformation à l’échelle des particules de seconde phases. Un couplage
entre les techniques de mesure de l’endommagement par imagerie ainsi que l’application de
la corrélation d’images 3D permettront d’adapter les paramètres de la loi d’endommagement
Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN).
Finalement dans une quatrième partie, des calculs des microstructures par éléments finis
seront réalisés et seront basés sur le maillage des microstructures 3D obtenues par tomographie.
Des méthodes statistiques seront ensuite utilisées pour identifier des paramètres microstructu-
raux. Les paramètres mesurés serviront à construire une microstructure modèle pouvant simpli-
fier la microstructure initiale et reproduire les mêmes mécanismes de déformation. Ce modèle





MATÉRIAUX ET CONTEXTE INDUSTRIEL
1 Introduction
Dans un contexte d’allègement de structures les composants de moteurs automobiles sont
faits en aluminium allié au silicium, principalement pour augmenter la coulabilité et, à d’autres
métaux pour augmenter les propriétés mécaniques. Les compositions chimiques de ces alliages
sont très variées et, dans tous les cas, on a des microstructures très hétérogènes dont l’influence
sur les mécanismes d’endommagement et la durée de vie n’est pas maîtrisé. Un enjeu industriel
de taille se pose quant au choix des constituants du matériau pour une application donnée. Dans
ce chapitre on mettra en exergue la nécessité de mettre en place des modèles micromécaniques
basés sur des observations in situ. Dans cette optique, en première partie, on fera une étude
bibliographique des alliages aluminium pour les moteurs automobiles (propriétés requises, com-
position chimique et traitement thermique et influence sur la microstructure et les propriétés
macroscopiques). En deuxième partie nous introduirons à travers des essais de caractérisation
préliminaires, le matériau qui a été choisi pour cette thèse.
2 Les alliages d’aluminium dans l’industrie automobile
2.1 Les propriétés requises
L’application des alliages d’aluminium de coulée dans les moteurs automobiles pose un cer-
tain nombre de défis principalement pour les moteurs diesels.
-Bonne conductivité thermique et de bonnes propriétés mécaniques à haute tem-
pérature :
Les moteurs automobiles modernes subissent des températures jusqu’à 150 ˚C dans l’arbre à
came et plus de 200˚C dans les régions proches des cylindres où la température des gaz de
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combustion peut atteindre 400˚C. La grande conductivité thermique de l’aluminium assure
une bonne dissipation thermique.
-Bonne dureté :
En effet, lors du fonctionnement du moteur, plusieurs pièces peuvent venir en contact les unes
avec les autres. On peut par exemple citer le cas des soupapes qui sollicitent le pontet de la
culasse en fretting fatigue. Une bonne dureté peut contribuer à retarder considérablement l’ap-
parition de défauts de surface.
-Bonne résistance à la fatigue :
Pendant le fonctionnement, le bloc moteur est soumis à des contraintes de traction compres-
sion cycliques, des gradients de températures très élevées (<0˚(hiver au repos ) >150˚C (en
fonctionnement). Le plus important critère pour le choix du matériau fonctionnant à haute
température est donc la résistance à la fatigue thermique.
-Critères de sélection d’un alliage :
Choisir un alliage demande la prise en compte de plusieurs critères. Les aluminiums de fonderie
utilisés pour la production de pièces coulées complexes pour les moteurs doivent être à la fois
très peu chers, très facilement coulables et usinables et, avoir une bonne résistance mécanique
à haute température.
-Résistance mécanique :
Les alliages à plus haute limite d’élasticité seraient naturellement l’option à préconiser quoi-
qu’ils aient des points faibles comme le prix , la coulabilité et une faible résistance à la fatigue.
-Prix :
Pour des questions économiques et techniques, on utilise beaucoup des alliages d’aluminium de
seconde fusion ou recyclés (AlSi8Cu3,AlSi6Cu4).
-Coulabilité :
En général on augmente les propriétés de coulabilité d’un alliage en augmentant le taux de
silicium. En outre l’addition de cuivre dont on a besoin pour augmenter les propriétés méca-
niques à haute température a un effet négatif sur le remplissage des moules. Les alliages avec
une certaine teneur en fer et manganèse sont nécessaires pour éviter le collage de la pièce avec
le moule. Mais l’ajout de fer diminue la durée de vie en fatigue de l’alliage.
-D’autres critères de choix :
Dans d’autres cas, d’autres caractéristiques peuvent être plus importantes que le prix et la cou-
labilté. Pour éviter l’utilisation de l’acier très lourd ou encore l’usinage des blocs de cylindre,
certaines pièces de voitures de sport sont entièrement faites d’alliages d’aluminium hypereutec-
tiques (AlSi17Cu4) qui donnent directement de très bonnes propriétés de surface.
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3 Microstructure des alliages de coulée pour moteurs
automobiles
3.1 Structure globale
Le silicium est l’élément d’ajout principal utilisé dans les alliages de coulée pour l’industrie
automobile. L’avantage principal est qu’il augmente considérablement la fluidité du métal et
par conséquent sa coulabilité. Le silicium est peu onéreux et est l’un des rares éléments que
l’on peut ajouter sans pour autant gagner en masse.
Figure I.1 – Diagramme de phase du système Aluminium- Silicium[73]
Lors du refroidissement dans le système Al-Si (figure I.1), des cristaux solides d’aluminium
se forment en premier avec une concentration en silicium beaucoup plus faible que le reste du
mélange. Cela s’explique par le fait que le silicium est beaucoup moins soluble dans l’aluminium
quand la température décroît. Par conséquent le silicium est expulsé vers l’interface entre les
premiers cristaux d’aluminium qui formeront les dendrites, et le liquidus. Ceci enrichit le liqui-
dus environnant en silicium, qui va précipiter sous forme de plaquettes, ce qui draine le silicium
en solution à proximité et crée juste à côté, une zone d’aluminium presque pur. On va donc
former une lamelle d’aluminium. De proche en proche, on forme un eutectique lamellaire par
croissance compétitive. En présence d’autres éléments d’addition notamment pour augmenter
les propriétés mécaniques de l’alliage, on peut avoir formation de particules intermétalliques
par le même procédé. Ce mode de solidification conduit à un matériau très hétérogène, non
seulement par la diversité des phases qui le composent mais aussi par la distribution spatiale
de ces phases (figure I.2).
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Figure I.2 – Tomographie in situ lors de la solidification d’un alliage d’aluminium[150]
Ce mode de solidification est valable pour les alliages hypoeutectiques contenant moins de
12% de silicium. Il arrive que les industriels produisent des alliages avec plus de 20 % de silicium.
En effet, il existe trois grandes classes d’alliages dont les microstructures caractéristiques sont
montrées dans la figure I.3 :
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Figure I.3 – Les différentes classes d’alliages de fonderie avec différentes concentrations de silicium [73]
Les plus utilisés restent les nuances d’alliages hypoeutectiques et eutectiques. Cependant
les alliages à structure hypereutectique sont de plus en plus utilisés dans l’industrie automobile
notamment pour fabriquer les blocs de cylindres. La saturation des alliages hypereutectiques en
silicium leur confère une dureté adéquate pour les blocs de cylindre. Le bloc de cylindre étant en
frottement permanent avec la tête du piston, une très bonne dureté est nécessaire pour retarder
les départs de fissures de fatigue. Il est à noter que le silicium est le second élément le plus dur
après le diamant. Ainsi les gros cristallites de silicium qui se forment dans les hypereutectiques
contribuent à augmenter la dureté de l’alliage. Par ailleurs, même si ces propriétés sont très
attrayantes, des moyens lourds de technique de découpe sont nécessaires pour usiner de telles
pièces, c’est principalement ce qui limite leur utilisation.
3.2 Les éléments d’addition et les différentes phases durcissantes
En plus du silicium, d’autres éléments peuvent être ajoutés pour augmenter les propriétés
mécaniques des alliages. Une liste non exhaustive des éléments d’alliage les plus couramment
rencontrés est ici proposée :
Le Cuivre et le Nickel pour les alliages à haute limite d’élasticité :
Le Cuivre à lui seul a le plus grand impact sur les propriétés mécaniques des alliages d’alu-
minium, notamment en augmentant considérablement la limite d’élasticité et la contrainte à
la rupture. Les alliages d’aluminium contenant du cuivre gardent de très bonnes propriétés
mécaniques (grande limite d’élasticité) même à haute température. Par ailleurs, il a été re-
9
Chapitre I. MATÉRIAUX ET CONTEXTE INDUSTRIEL
marqué que l’ajout de cuivre augmente la dureté de la matrice d’aluminium rendant ainsi la
possibilité d’usiner des pièces très complexes avec de petites épaisseurs. Le nickel apporte aussi
tous les avantages cités précédemment pour le cuivre, mais ses effets sur la limite d’élasticité
restent moins importants comparés au cuivre. Le nickel se combine assez facilement aux autres
éléments, notamment au cuivre pour former de nouveaux types d’intermétalliques. Le cuivre
et le nickel sont d’ailleurs deux éléments qui se retrouvent systématiquement dans les alliages
d’aluminium pour les têtes de piston (AlSi10Cu5Ni2 [48]).
Le magnésium (Mg) :
Le magnésium est aussi un élément servant à augmenter les propriétés mécaniques des al-
liages. L’addition de magnésium dans les alliages d’aluminium contenant du cuivre augmente
la sensibilité au revenu en favorisant la diffusion de phases intermétalliques durcissantes. Com-
biné au silicium pour former la phase Mg2Si, le magnésium contribue à l’accroissement des
propriétés mécaniques de l’alliage lorsque la teneur en silicium est faible. Dans les alliages
Aluminium-Cuivre-Fer-Silicium, le magnésium se combine pour former de nouveaux intermétal-
liques Al5Cu2Mg8Si6 et et Al8FeMg3Si6, qui contribuent également au durcissement structural.
Le Manganèse (Mn) et le Chrome (Cr) pour modifier les phases intermétalliques
au fer :
Seuls ou associés, le manganèse et le chrome modifient la morphologie des intermétalliques
de type Al5FeSi initialement longues et sous forme de plaquettes. Ces intermétalliques de-
viennent plus complexes ( Al15(MnFe)3Si2) avec une structure cristallographique cubique. Ces
nouveaux types d’intermétalliques sont connus pour être moins fragiles. Quand la teneur en
fer est supérieure à 0.45% en masse, la teneur en manganèse ne doit pas être inférieure à la
moitié de la teneur en fer. Comme pour la plupart des intermétalliques, la concentration en (
Al15(MnFe)3Si2) est une fonction de la teneur en Manganèse et de la vitesse de solidification
[136].
Les différents éléments ajoutés se combinent entre eux pour former des particules de secondes
phases qui contribuent à augmenter les propriétés mécaniques des alliages. Le tableau I.1 montre
les intermétalliques les plus courants qu’on peut obtenir dans les alliages d’aluminium utilisés
dans l’industrie automobile. La figure I.4 montre les résultats de nanoindentation qu’ont mené
Chen et al.[32] pour ces types d’alliages. On peut remarquer que les intermétalliques ont un
module d’Young beaucoup plus élevé que le reste de la matrice, certains intermétaliques peuvent
atteindre des valeurs de l’ordre de 3 fois supérieures à la matrice d’aluminium. Les résultats
montrent que la dureté et aussi le module élastique, augmentent avec le taux de nickel et de
cuivre présent dans la phase.
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Phases Composition pm % Densité (g/cm3)
Al3Ni 42Ni 3.95
Al2Cu 52.5Cu 4.34
Mg2Si 63.2Mg ; 36.8Si 1.98
Al3CuNi (Al3Ni2) 30Ni ; 31Cu 4.76
Al7Cu4Ni 38.7-50.7Cu ; 11.8-22.2Ni 5.48
Al9FeNi 4.5-14Fe ; 18-28Ni 3.4
Al5FeSi 25-30Fe ; 12-15Si 3.45
Al8FeMg3Si6 10.9Fe ; 14.1Mg ; 32.9Si 2.82
Al5Cu2Mg8Si6 20.3Cu ; 31.1Mg ; 27Si 2.79
Al15Si2(FeMn)3 13.Fe ; 13.Mn ; 8.6Si 2.79
Tableau I.1 – Composition chimique des phases présentes dans les alliages Al-Cu-Fe-Mg-Ni [19]
Figure I.4 – Résultats de nanoindentation [32]
La figure I.5 montre l’image par microscopie électronique à balayage d’un intermétallique
de type α-AlFeMnSi après nanoindentation. Une fissure s’est développée après quelque micro-
mètres de pénétration de l’indenteur, ce qui démontre assez bien le caractère très fragile des
intermétalliques en général.
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Figure I.5 – Rupture d’un intermétallique α-AlFeMnSi après nanoindentation à 350˚C [32]
3.3 Effet des traitements thermiques
La plupart des alliages de coulée sont des matériaux à durcissement structural, c’est à dire
que des traitements thermiques peuvent modifier leurs propriétés mécaniques. Des traitements
thermiques peuvent augmenter la ductilité ou stabiliser les microstructures. La norme NF EN
515 est la norme standard des traitements thermiques utilisés dans l’industrie automobile. Un
type de traitement thermique est désigné par la lettre T suivi d’au moins un numéro de 1 à 10.
Les traitements thermiques de type T4 et T6 sont les plus fréquents. Par exemple T4 consiste en
une mise en solution puis un vieillissement naturel jusqu’à l’obtention d’un état pratiquement
stable ; T6 consiste en une mise en solution puis un vieillissement artificiel ou revenu jusqu’au
pic de durcissement. Ces traitements thermiques se résument pour la plupart en un revenu et
une mise en solution. Nous expliquons ici les effets de ces différents traitements thermiques sur
la microstructure.
Le traitement thermique de vieillissement artificiel ou revenu :
Beaucoup de recherches ont été menées pour comprendre les effets du revenu [2, 98, 129] sur
les propriétés mécaniques des alliages de coulée notamment l’influence sur la contrainte limite
à rupture et la propagation de fissures [24]. Le revenu est reconnu comme étant le moyen le
plus important pour le durcissement des alliages d’aluminium, qui implique l’augmentation des
propriétés mécaniques de l’alliage par des précipités susceptibles d’être cisaillés par les dislo-
cations. En contrôlant le temps et la température de revenu, des propriétés mécaniques variés
peuvent être obtenues ; la limite d’élasticité peut être augmentée ; les contraintes résiduelles
dues à la solidification peuvent être réduites voire annihilées, la microstructure de l’alliage peut
être stabilisée. En effet, le traitement thermique de vieillissement artificiel consiste à accélérer
la précipitation dans la matrice d’aluminium (voir figure I.6).
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Figure I.6 – évolution schématique de la dureté et de la résistance mécanique d’un alliage à
durcissement structural pendant le vieillissement[142] : Un traitement de revenu thermique à température
modérée (100-300˚C), conduit à un maximum de durcissement par apparition de phases métastables
réparties de manière homogène dans les grains. Si le temps de maintien du revenu est trop long, la dureté
diminue progressivement : on parle de sur-revenu.
Dans un matériau métallique, tout ce qui s’oppose au déplacement des dislocations entraîne
un durcissement, c’est-à-dire une augmentation de la limite d’écoulement plastique et de la
dureté. Ces obstacles sont, pour la plus grande partie, des précipités dans les alliages à durcis-
sement structural. Il est indiqué de faire le vieillissement sous l’écart de miscibilité métatstable
appelé la zone de Guiner-Preston (GP) [8].
Traitement thermique de mise en solution ou sphéroidisation :
La mise en solution a trois rôles principaux :
- L’homogénéisation de la microstructure de coulée.
- Dissolution de certaines phases (généralement au cuivre).
- Changement de la morphologie des particules de silicium.
En effet, lors de la solidification dendritique des alliages de coulée, la ségrégation non homogène
des éléments de secondes phases (intermétalliques, silicium ...) peut avoir un effet négatif sur
l’élongation à rupture du matériau. Une mise en solution à une température légèrement en
dessous de la température de l’eutectique (490-540˚C) sert à redistribuer les particules. Dans
les alliages de coulée avec une forte teneur en silicium, la mise en solution sert principalement
à changer la morphologie des particules de silicium. Les particules de silicium initialement al-
longées et plates évoluent vers une structure globulaire et ronde (voir figure I.7). Par ailleurs la
mise en solution sert aussi à dissoudre certaines phases intermétalliques pour former des préci-
pités. Cependant les éléments d’addition n’ont pas le même taux de solubilité dans l’aluminium.
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La solubilité du cuivre dans l’aluminium est seulement de 0.05 m% à température ambiante
mais augmente considérablement à haute température [82, 108]. La solubilité maximale du si-
licium dans l’aluminium est de 1.6 m%, mais le silicium a très peu d’effet sur les propriétés
de l’aluminium lorsqu’il est en solution solide[45]. La solubilité maximale du nickel et du fer
est seulement de 0.04 m% [108] à la température de l’eutectique, c’est à dire entre 640˚C et
655˚C dans les alliages binaires respectifs. Ainsi les phases au cuivre telles que les Al2Cu et
Al15Cu4Ni peuvent se dissoudre dans la matrice à très grande proportion tandis que les phases
Al5FeSi et Al15Si2(FeMn)3 sont très peu affectées et restent quasi intactes.
Figure I.7 – Influence du traitement thermique de spheroidisation sur la forme des particules de
silicium et intermétalliques [6] : (a) microstructure de l’alliage AlSi12 non et (b) traité thermiquement, (c)
microstructure de l’alliage AlSi12Ni non et (d) traité thermiquement
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Figure I.8 – Effet du traitement thermique sur le comportement en fluage de l’alliage AlSi12CuMgNi
[7]
Les effets de la mise en solution sont ainsi très visibles sur les propriétés macroscopiques des
alliages, la figure I.8 montre les résultats d’essais de fluage sur deux nuances d’alliage : AlSi12
contenant 12% de silicium et AlSi12Ni contenant 1.22% de nickel en plus. On peut voir que la
sphéroidisation des particules de silicium contribue à augmenter l’aptitude au fluage de l’alliage
alors que la présence de nickel tend à stopper le fluage. Cela est en accord avec ce qui avait
été dit précédemment. Les éléments nickel, contribuant à former des intermétalliques très peu
affectés par le traitement thermique, jouent le rôle de renfort.
3.4 Morphologie des particules de secondes phases
La cinétique de solidification des alliages de coulée conduit à une ségrégation des éléments
d’addition dans la zone eutectique. Ce mode de solidification conduit à des microstructures très
complexes, non seulement par la diversité de la composition chimique des secondes phases, mais
aussi principalement leur répartition spatiale. Nous avions déjà vu dans le paragraphe 3.3 que le
traitement thermique pouvait modifier la forme des particules de silicium et que ce changement
de morphologie était responsable de l’évolution des propriétés macroscopiques de l’alliage. Ceci
met en évidence l’importance de la microstructure vis-à-vis du comportement mécanique de
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l’alliage. La figure I.9 montre les observations au microscope électronique à balayage après
une dissolution sélective de la matrice d’aluminium dans l’alliage AlSi12CuMgNi (contenant
12 % de silicium et moins de 1.5% de cuivre et de nickel). La dissolution sélective permet
une observation en 3D (en perspective ) à très haute résolution de la microstructure au MEB.
On peut voir la structure et la répartition géométrique des particules de silicium avant I.9(a)
et après traitement thermique I.9(b). Il est important de noter ici que bien qu’on observe
un changement morphologique de leurs sections, l’interconnectivité des particules de silicium
est conservée. On remarque aussi la structure dendritique, à travers les cavités laissées par la
matrice d’aluminium. Cette structure s’avère d’ailleurs être homogène dans l’espace ainsi que
la répartition des particules de silicium.
(a) Condition de coule (b) Après 60H de traitement
thermique
Figure I.9 – Observation des particules de silicium au microscope électronique après dissolution
sélective [48].
D’autres études ont porté sur la morphologie des particules intermétalliques. La compo-
sition chimique des intermétalliques varie selon les éléments d’addition présents, et on peut
avoir plusieurs types d’intermétalliques pour une composition d’alliage donnée. Les différentes
particules intermétalliques ont la particularité de ségréger les unes à coté des autres pour for-
mer des amas (voir figure I.10). Sans avoir recours à la technique de la diffraction aux rayons
X il est quasi impossible de discerner les différents types d’intermétalliques. D’autres part les
techniques de reconstruction des microstructures par tomographie aux rayons X permettent
d’observer la morphologie 3D des particules intermétalliques. La figure I.11 montre la structure
3D des intermétalliques dans un alliage d’aluminium utilisé pour les têtes de pistons d’auto-
mobile. Plusieurs types d’intermétalliques sont présents[5]. Ils forment ensemble un réseau 3D
interconnecté.
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(a)
Figure I.10 – Observation d’un amas de particules intermétalliques avec leurs compositions chimiques
respectives[101]
(a) L’alliage AlSi10Cu5Ni1 (c) L’alliage AlSi10Cu5Ni2
Figure I.11 – Observation par tomographie aux rayons X de la morphologie des intermétalliques dans
un alliage d’aluminium pour les têtes de pistons [5]
3.5 Mécanismes d’endommagement sous compression
Vu la complexité des microstructures montrées dans le paragraphe 3.4, il peut être inté-
ressant de comprendre les mécanismes d’endommagement lors d’un essai de compression. Les
alliages de coulée sont des matériaux composites à matrice métallique. Les renforts silicium
et intermétalliques ont des formes très complexes et interconnectées et supportent beaucoup
de charge lors d’une sollicitation mécanique, mais ils sont aussi très fragiles. Zahid et al.[4]
ont effectué une campagne d’essai sur la ligne ID15 de l’ESRF où ils ont quantifié, après com-
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pression à 45% la porosité dans plusieurs nuances d’alliage d’aluminium (voir figure I.12). La
taille du voxel des volumes reconstruits est de 1.43 µm3. Le but principal était de quantifier
l’endommagement introduit par les essais de compression à température ambiante et à 300˚C
dans 3 alliages de coulée contenant différentes teneurs en cuivre et en nickel. Il a été remarqué
le même type d’endommagement dans les trois alliages. Les mêmes mécanismes d’endommage-
ment (indépendance du traitement thermique et de la température de l’essai) ont été observés :
-rupture des intermétalliques
-rupture des particules de silicium
-décohésion matrice silicium
Sur la figure I.12 on peut voir la porosité créée par cet endommagement massif pour les diffé-
rents alliages. La microstructure devient très poreuse. Les cavités se retrouvent principalement
à côté des particules intermétalliques et de silicium. Très peu de cavités sont observées dans la
matrice d’aluminium avec la présente résolution.
(a) Alliage AlSi12Ni (b) Alliage AlSi12CuMgNi (c) Alliage AlSi12Cu5Ni2
Figure I.12 – Observation par tomographie aux rayons X après essai de compression[4]
La figure I.13 montre la fraction volumique de vides obtenue après compressions pour les
trois différents alliages à différentes températures de compression pour des microstructures dans
l’état de coulée (AC) et après traitement thermique (ST). Trois conclusions importantes sont
à noter :
- La fraction volumique de vides observée lors d’une compression à 300˚C est 40 à 60% plus
petite que lors d’une compression à température ambiante.
- La fraction volumique de vides décroît avec le traitement thermique de sphéroidisation.
- La fraction volumique de vides augmente considérablement avec la teneur en cuivre et en
nickel.
18
I.4 Matériau de l’étude : l’alliage AlSi12Ni
Figure I.13 – Quantification de la fraction volumique de vides après compression de 45% [4]
4 Matériau de l’étude : l’alliage AlSi12Ni
4.1 Origine
Le matériau utilisé est un aluminium de fonderie obtenu par le procédé squeeze-casting ou
encore coulé sous haute pression au LKR en Autriche. La figure I.14 représente schématique-
ment le procédé d’obtention de cet alliage. La particularité du processus de squeeze-casting,
en opposition aux autres techniques de coulée sous haute pression est la vitesse d’injection
relativement lente du métal fondu. L’injection se fait à la verticale et le temps d’injection dure
plusieurs secondes, contrairement à quelques millisecondes pour la technique HPDC (high pres-
sure die casting). Le principal avantage de cette technique de coulée est de remplir le moule tout
en limitant considérablement l’injection de gaz. En effet l’injection de gaz en même temps que
le métal fondu peut conduire à des pièces défectueuses après solidification. La haute pression
d’injection permet d’éliminer les porosités et d’obtenir des pièces de très grande qualité avec un
très bon état de surface. Et enfin, cette technique produit des pièces qui peuvent être soumises
à des traitements thermiques afin d’en améliorer les propriétés eu égard à leur futur usinage.
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Figure I.14 – Technique de la coulée sous pression (squeeze-casting)[56]
4.2 Composition chimique et les différentes phases
Nous étudions un aluminium eutectique composé de 12% de silicium, la composition chi-
mique détaillée de l’alliage de coulée est reportée dans le tableau I.2. Comme nous l’avions
précédemment mentionné, nous nous intéressons particulièrement à l’influence de la micro-
structure sur les mécanismes d’endommagement notamment de l’interaction entre les phases
intermétalliques et de silicium. La composition de l’alliage que nous étudions est proche de ceux
utilisés dans l’industrie automobile mais ne dispose pas d’homologation commerciale. Nous l’ap-
pellerons AlSi12Ni.
Composition du
matériau Si Ni Fe Mn Al
AlSi12Ni m% 11.92 1.22 0.69 0.27 Bal
Tableau I.2 – Composition chimique de notre alliage
Dans l’industrie automobile il est d’usage de faire des traitements thermiques sur les pièces
brutes de coulée afin d’augmenter leur ductilité, et par conséquent augmenter leur usinabilité.
Les traitements thermiques sont effectués à 540˚C juste en dessous de la température de l’eu-
tectique. Le temps de traitement thermique peut varier en fonction des propriétés mécaniques
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souhaitées. Dans tous les cas, l’effet du traitement thermique modifie considérablement la mi-
crostructure(3.3). Dans notre étude, nous effectuons deux types de traitements thermiques :
- Un traitement thermique de vieillissement artificiel pendant 2h à 300˚C pour stabiliser les
précipités. [94]
- Un traitement thermique de mise en solution à 540˚C pendant 4h.
La figure I.15 montre l’observation au microscope électronique à balayage de la microstructure
avant et après traitements thermique. La remarque principale est le changement de forme des
particules de silicium. Dans la figure I.15(a) on observe des particules de silicium minces et
allongées difficilement discernables de la matrice d’aluminium, alors que dans la figure I.15(b)
les particules de silicium sont beaucoup plus sphériques et épaisses. A cause de ce changement
caractéristique, les traitements thermiques de mise en solution sont communément appelés
traitements thermiques de sphéroidisation. Par ailleurs il est à noter que les particules intermé-
talliques apparaissant ici en blanc ne sont pas affectées par le traitement thermique. Elles ont
des formes très complexes composées de plusieurs ramifications que l’on observe avant et après
le traitement thermique.
(a) Microstructure de Coulée (b) Après traitement thermique
Figure I.15 – Effet du traitement thermique
La figure I.16 montre une observation au MEB à fort grossissement d’un intermétallique. Sa
forme rappelle très explicitement un caractère chinois. On peut noter aussi la forte contiguïté
des phases intermétalliques avec les particules de silicium que l’on voit apparaître en gris clair.
On verra mieux cet aspect avec les études en tomographie présentées dans le paragraphe suivant.
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Figure I.16 – Observation d’un intermétallique à fort grossissement
Des mesures par diffraction aux rayons X ont été effectuées dans les travaux de Zahid et
al.[7] afin de déterminer la composition chimique des intermétalliques contenus dans l’alliage
AlSi12Ni. La figure I.17 montre qu’il existe deux types d’intermétalliques dans cet alliage dont
les formules chimiques sont Al15Si2(FeMn)3 et Al9FeNi.
Figure I.17 – Composition chimique des intermétalliques dans l’alliage AlSi12Ni [7]
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4.3 Caractérisation microstructurale et mécanique.
4.3.1 Caractérisation en tomographie aux rayons X
Comme expliqué dans l’annexe 1, la tomographie aux rayons X permet la mesure d’absorp-
tion locale d’un matériau, ce qui permet de distinguer les différentes phases qui le composent.
Cependant des difficultés peuvent survenir quand on veut faire des mesures sur un matériau
dont les différentes phases ont des coefficients d’atténuation très proches. Dans notre cas, il
s’agit du silicium et de l’aluminium.
D’autres informations sont alors nécessaires. Il s’agit du contraste de phase qui peut être
exploité en faisant varier la distance entre l’échantillon et le détecteur. Cette technique a été
mise en place à l’ESRF sur la ligne ID19 par une équipe de chercheurs européens sous la direc-
tion de J. Baruchel. La caméra CCD utilisée a été réalisée spécialement à l’ESRF et comprend
2048 rangées de 2048 détecteurs. Dans le dispositif expérimental que nous avons utilisé pour
nos observations, le détecteur est situé entre 3 cm et 8 cm de l’échantillon. La résolution de la
caméra, qui correspond à la taille de chaque élément sensible du détecteur qui la compose, est
de 0,3µm (configuration haute résolution). 1500 projections sont acquises pour reconstruire le
volume, soit un pas de rotation de 0.12° entre chaque radiographie pour couvrir un angle de 180°.
La totalité de ces projections est aussi appelée scan. La durée d’exposition pour une projec-
tion, compte tenu de l’énergie choisie, est de 1 s, ce qui correspond à un temps d’acquisition d’un
scan d’environ 45 minutes. La figure I.18 montre le résultat de la reconstruction d’une section
circulaire de notre alliage. Nous pouvons clairement voir apparaître trois phases que constituent
la matrice d’aluminium (gris), les intermétalliques (blanc) et le silicium (gris sombre). On peut
noter l’effet du traitement thermique sur la morphologie des particules de silicium qui évoluent
d’une structure plate et allongée vers une structure globulaire et plus épaisse.
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(a) Microstructure de coulée (b) Microstructure après traitement
thermique
Figure I.18 – Reconstruction par tomographie aux rayons X de la microstructure (ID19 ESRF) 1
voxel = 0.3 µm
Il est toutefois important de noter que même, avec la technique de reconstruction sophisti-
quée de l’ID19 de l’ESRF, il reste difficile de discerner les particules de silicium. Des méthodes
d’extraction sophistiquées sont nécessaires. Ceci sera discuté dans la prochaine section.
4.3.2 Segmentation des images et reconstruction de la microstructure
Nous nous intéressons particulièrement à l’architecture 3D des phases intermétalliques et
de silicium. Pour cela, à partir des volumes reconstruits par tomographie nous procédons au
traitement des images qui consiste principalement en une segmentation des images. Les images
tomographiques sont en général bruitées et une étape de filtrage est nécessaire pour atténuer le
bruit. Plusieurs types de filtres existent. Le filtre médian est classiquement utilisé quand il s’agit
d’extraire des objets d’une image. Il permet d’éliminer efficacement le bruit aléatoire tout en
permettant une bonne préservation des contours des objets. On avait l’habitude d’appliquer des
filtres 2D section par section au volume reconstruit, ce qui avait pour effet naturel de déformer
les objets dans le plan. Nous disposons aujourd’hui de filtres 3D par le biais du logiciel libre de
traitement d’images ImageJ. Ces filtres permettent de filtrer de manière isotrope dans l’espace
le volume reconstruit. Après l’opération de filtrage une segmentation des différentes phases est
réalisée par un algorithme de seuillage local [116, 135]. La figure I.19 montre les différentes
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étapes du traitement d’images appliquées aux volumes reconstruits pour extraire les particules.
Figure I.19 – algorithme de segmentation des images
La première étape consiste à appliquer un filtre médian 3D sur l’ensemble des empilements
d’images. Puis une segmentation par seuillage local adaptée à chaque phase que l’on veut
extraire est appliquée. En dernière position les images binaires ainsi obtenues sont post-traitées
par Amira qui peut extraire les isosurfaces 3D des différentes phases. La figure I.21 montre les
isosurfaces des particules reconstruites par Amira.
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(a) Intermétalliques
(b) Silicium
Figure I.20 – Volumes après opération de segmentation - 1 voxel = 0.3 µm
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(a) Intermétalliques (b) Silicium
(c) Intermétalliques+Silicium
Figure I.21 – Observation 3D des secondes phases (ID19 ESRF) après traitement thermique de
sphéroidisation - 1 voxel = 0.3 µm
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On peut remarquer que les particules intermétalliques et de silicium ont des formes tridi-
mensionnelles interconnectées, une architecture qui ne peut pas être dévinée par des études
2D au microscope. L’étude 3D de tels matériaux est inévitable pour une meilleure compré-
hension des mécanismes. Par ailleurs la figure I.21(c) montre que les particules de silicium et
intermétalliques sont enchevêtrées les unes dans les autres.
4.3.3 Propriétés élastiques des différentes phases
Nous avons fait plusieurs indentations notamment sur les intermétalliques et les particules
de silicium qui sont facilement discernables au microscope optique. Les détails de la technique
sont expliquées dans l’annexe 1. La figure A.5 montre un exemple de courbe force-pénétration
de l’indenteur sur un intermétallique. Il faut noter que deux types d’intermétalliques composent
notre matériau(voir I.17), mais ils sont quasi indiscernables au microscope optique. Ainsi pour
la suite de nos travaux, par souci de simplification, nous regrouperons tous les intermétalliques
et considérerons la moyenne de leurs propriétés.
Phases E (Gpa) ν σu (Mpa)
Silicium 145 0.28 −
Intermetaliques 165 0.28 800 − 1000
Aluminium 70 0.3 −
Tableau I.3 – Caractéristiques mécaniques retenues pour les différentes phases
4.3.4 Comportement mécanique macroscopique du matériau
Dans cette partie nous voulons déterminer les propriétés mécaniques macroscopiques de
notre alliage. Pour cela nous avons effectué des essais de compression puis de traction sur notre
matériau. La figure I.22 montre les courbes contrainte vraie en fonction de la déformation vraie
obtenues pour notre matériau dans les conditions de coulée (courbe bleu) et traité thermique-
ment (courbe rouge). Nous pouvons d’ores et déjà noter l’effet du traitement thermique sur
les propriétés mécaniques de l’alliage. En effet la limite élastique du matériau chute avec le
traitement thermique.
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Figure I.22 – Résultats essai de compression
Une loi de Voce étendue (voir (I.1) a été retenue pour modéliser le comportement du maté-
riau. Elle s’exprime en fonction de la limite d’élasticité σ0, de la contrainte limite à saturation
σu ainsi que des paramétres b et α qui permettent d’ajuster la courbe. p est la déformation
plastique courante.
σy = σ0 + (σu − σ0)(1− exp(−bεp)) + αεp (I.1)
Les paramètres identifiés pour le matériau dans les conditions de coulée et traité thermiquement
sont notés dans le tableau tab.I.4.
Paramètres Coulée TT 4H
σ0 (Mpa) 130 110
Q = (σu − σ0) (Mpa) 105.1 62.1
b 51.5 28.5
α (Mpa) 55.8 123.8
E (Gpa) 83 Gpa 83 Gpa
ν 0.3 0.3
Tableau I.4 – Tableau récapitulatif des paramétres de la loi de Voce obtenue en compression.
Par ailleurs des essais de traction ont aussi été réalisés sur des éprouvettes traitées thermi-
quement. Les éprouvettes ont toutes une épaisseur de 3 mm (voir figure A.8).
La figure I.23 montre sur le même graphique les courbes contrainte déformation vraies
obtenues à partir des essais de compression et de traction. On peut remarquer que le matériau
supporte moins de contrainte en traction qu’en compression. Compte tenu de ce qui avait
été remarqué au paragraphe 3.5, cette observation est tout à fait naturelle. En effet il a été
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montré d’après [4] que les particules de seconde phase se brisaient massivement lors d’essais de
compression rendant ainsi le matériau poreux. On peut imaginer le même scénario pour l’essai
de traction. Cependant, les effets de cet endommagement massif sont plus critiques en traction
qu’en compression. En compression on referme les pores nouvellement créés par la rupture des
particules alors qu’en traction on a tendance à les ouvrir. Cette observation sera discutée plus
en détails dans le prochain chapitre. Le tableau I.5 récapitule les paramètres de la loi de Voce
identifiée pour l’essai de traction et de compression pour le matériau traité thermiquement.
Figure I.23 – Comparaison essai de traction essai de compression
Paramètres Traction Compression
σ0 (Mpa) 110 110
Q = (σu − σ0) (Mpa) 62.1 84.1
b 28.5 39.5
α (Mpa) 123.8 143.8
E (Gpa) 83 Gpa 83 Gpa
ν 0.3 0.3




Les alliages de coulée avec du silicium sont très utilisés dans le domaine des transports,
notamment dans l’industrie automobile. Ils offrent des propriétés mécaniques et thermiques
très intéressantes pour une masse volumique relativement basse. Plusieurs nuances d’alliages
existent. Ils sont souvent spécifiques à l’enseigne qui les utilise. Les alliages de coulée sont
des composites à matrice métallique, où les particules de silicium et intermétalliques jouent le
rôle de renforts. Ce sont des matériaux à durcissement structural : des traitements thermiques
servent à modifier les microstructures en vue des propriétés recherchées. Des études aux rayons
X ont révélé des microstructures très complexes en 3D qui sont dues à la cinétique de soli-
dification de ces alliages et à la nature des éléments d’addition présents. L’alliage AlSi12Ni
qui a été choisi pour la suite de nos travaux révèle des microstructures 3D avec des particules
très interconnectées et enchevêtrées. Des études de caractérisation par nanoindentation ont été
réalisées et révèlent des particules de secondes phases très dures et fragiles avec un module
élastique presque trois fois supérieur à celui de la matrice d’aluminium. Des études aux rayons
X sur des éprouvettes préalablement comprimées à 45% ont révélé un matériau très poreux à
cause de la rupture en masse des particules intermétalliques et de silicium. Cet endommagement
massif s’avère avoir une influence non négligeable sur les propriétés macroscopiques de l’alliage.
En effet, lors d’essais de compression et de traction dans les mêmes conditions, un écart non
négligeable de 30-40 MPa sur la contrainte supportée par le matériau est noté. Ceci met en
évidence le caractère très endommageable, même à de petites déformations de ce matériau. Une
meilleure compréhension des mécanismes locaux à travers des essais in situ est donc nécessaire
pour l’étude de l’endommagement. Cela fera l’objet du prochain chapitre.
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D’ENDOMMAGEMENT ET DE RUPTURE
1 Introduction
Dans le chapitre précédent des essais de traction et de compression macroscopiques ont
révélé une différence de comportement notable sur des échantillons dans les mêmes états de
traitements thermiques. Ces observations ont motivé des études sur les mécanismes locaux. Nous
présentons dans ce chapitre les études que nous avons menées pour comprendre les mécanismes
de déformation et d’endommagement à l’échelle de la microstructure. Pour cela nous avons fait
deux types d’essais de traction : Des essais de traction in situ au microscope électronique à
balayage (MEB) permettent d’observer les mécanismes d’endommagement en surface. Vu la
complexité des microstructures que nous avons mise en évidence au chapitre 1 des études 2D
seules sont insuffisantes. Pour cette raison nous avons aussi fait un essai de traction in situ avec
observation en tomographie aux rayons X à l’ESRF nous permettant d’observer en volume
l’évolution sous chargement de la microstructure. Nous nous intéresserons particulièrement
aux mécanismes d’endommagement des particules de secondes phases et nous verrons leurs
influences sur l’apparition d’une fissure macroscopique finale.
2 Essai in situ au microscope électronique à balayage
Nous avons effectué des essais de traction in situ au MEB afin de pouvoir observer et
comprendre les mécanismes d’endommagement à l’échelle de la microstructure. Les études de
nano indentation que nous avions menées en Autriche nous ont appris la présence de parti-
cules intermétalliques et de silicium très dures par rapport à la matrice. Plusieurs auteurs ont
mis en évidence le rôle des particules intermétalliques et de silicium sur les mécanismes d’en-
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dommagement des alliages de coulée [29, 148]. Cependant très peu d’études s’intéressent à des
matériaux dont la proportion de ces différentes phases est presque identique, comme c’est le
cas dans la nuance d’alliage que nous étudions. Les détails de l’essai sont donnés dans l’annexe 2.
Lors de l’acquisition des images (quelques minutes) l’essai de traction est arrêté. La figure
II.1 montre un exemple de courbe force-déplacement, obtenue lors d’un essai de traction sur un
échantillon préalablement mis en solution pendant 4h. Les pics de décharge correspondent aux
instants d’acquisition des images. Les différentes phases de cette courbe montrent les carac-
téristiques typiques d’un mécanisme d’endommagement ductile : déformation élasto-plastique
puis ruine de la structure
Figure II.1 – Exemple de courbe force déplacement obtenue après traction in situ sur une éprouvette
entaillée : Les pics de décharges correspondent aux instants d’acquisition des images
2.1 Initiation de l’endommagement de surface
Dans cette partie nous nous intéressons aux mécanismes conduisant à l’apparition de l’en-
dommagement. Afin de vérifier l’influence du traitement thermique sur les mécanismes de germi-
nation des cavités, nous avons travaillé sur des échantillons ayant subi un traitement thermique
de mise en solution, et d’autres n’ayant subi aucun traitement thermique. Plusieurs zones d’in-
térêts sont ainsi suivies tout au long de l’essai.
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Les figures II.2 et II.3 montrent la rupture d’intermétalliques en début de l’essai. Les images
ont été prises respectivement à 4% et 3% de déformation totale imposée. La microfissure que
l’on observe sur la figure II.2 est en effet une agglomération de plusieurs microfissures qui
résultent de la rupture successive d’un amas de particules intermétalliques. Il est à noter que
ce phénomène se produit assez brutalement et rapidement ; ce qui laisse deviner le caractère
fragile des intermétalliques. Dans les deux cas (traité ou non traité thermiquement) nous avons
observé une rupture fragile des intermétalliques dès les premiers instants de la déformation de
l’échantillon.
En parallèle, les particules de silicium participent aussi à l’initiation de l’endommagement.
Nous avons pu noter au cours de nos expériences d’autres mécanismes de germination par
rupture des particules de silicium. Cependant ce phénomène reste rare comparé aux méca-
nismes de germination par décohésion. Dans la figure II.4, on peut voir les premiers instants
de l’apparition d’une microfissure contournant des particules de silicium. Beaucoup d’études
[1, 97, 160] ont démontré la prépondérance de la décohésion de l’interface aluminium-silicium
dans les mécanismes d’endommagement des alliages Al-Si. Ward et al [161] ont montré (par
dynamique moléculaire) que la déformation dans les alliages Al-Si est principalement accom-
modée par un cisaillement à l’interface aluminium-silicium, contrairement à l’aluminium pur
où les mécanismes de déformation sont principalement liés à l’activité des dislocations.
Ainsi une forte déformation plastique de la matrice d’aluminium autour de la particule de
silicium conduit généralement à la formation d’une cavité par décohésion. Xia et al. [166], en
utilisant des techniques expérimentales comparées à des résultats de modélisation par zone
cohésive, montrent que l’énergie de cohésion de l’interface est seulement de 0.25 J.m−2. Selon
Noreyan et al [112] la résistance au cisaillement de l’interface est bien plus basse que la ré-
sistance en traction. De plus l’orientation géométrique de l’interface n’a aucune influence sur
la résistance au cisaillement de l’interface qui ne dépend que de la désorientation cristallogra-
phique locale.
Par ailleurs, pour l’ensemble des essais que nous avons effectués, nous avons rarement ob-
servé des mécanismes de germination par décohésion de l’interface aluminium-intermétallique.
A notre connaissance, aucune étude ne s’est intéressée jusque-là aux propriétés de l’interface
entre les particules intermétalliques et la matrice d’aluminium. Les particules intermétalliques
se rompant essentiellement par clivage on peut penser que l’interface aluminium-intermétallique
a une résistance élevée.
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Figure II.2 – Germination d’une cavité par rupture d’une particule intermétallique en début d’essai :
Eprouvette non traitée thermiquement
Figure II.3 – Germination d’une cavité par rupture d’une particule intermétallique en début d’essai :
Eprouvette préalablement mise en solution
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Figure II.4 – Germination d’une cavité par décohésion autour d’une particule de silicium en début
d’essai : Eprouvette préalablement mise en solution
Figure II.5 – Germination d’une cavité par rupture d’un intermétallique en début d’essai : On observe
ici une cavité qui s’est initialement créee par la rupture d’un intermétallique puis s’est légèrement propagée
aux environs notamment par décohésion d’une particule de silicium
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2.2 Propagation de fissure en surface
Dans la quasi-totalité des essais que nous avons menés, la rupture finale de l’éprouvette se
fait par la propagation d’une fissure macroscopique. Cette fissure prend en général naissance à
quelques millimètres du bord de l’échantillon et se propage orthogonalement à la direction de
traction. La fissure macroscopique se crée en général par croissance-coalescence des microfis-
sures initialement créées par rupture-décohésion des particules de secondes phases. Une fois que
la fissure macroscopique commence à se propager, on note que l’endommagement reste localisé
en pointe de fissure. L’apparition de la fissure se traduit par la décroissance de l’effort sur la
courbe de traction. Nous remarquons que la trajectoire de la fissure n’est pas droite et reste
très influencée par la microstructure locale (figure II.6).
La figure II.6 montre les mécanismes d’endommagement à la pointe de la fissure lors de la
propagation. Les mécanismes d’endommagement en pointe de fissure restent identiques à ceux
qui avaient été mentionnés dans le paragraphe précédent. En effet, on peut observer la rupture
d’un amas de particules intermétalliques en amont de la fissure donnant naissance à plusieurs
cavités. On note aussi beaucoup de décohésions entre la matrice et les particules de silicium
qui donnent naissance à des cavités minces et allongées s’orientant dans le même sens que les
particules de silicium. Par leur forme on peut aisément les assimiler à des microfissures.
Figure II.6 – Propagation d’une fissure à travers la zone eutectique : Eprouvette préalablement mise en
solution
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Ces microfissures contribuent fortement à dévier le parcours de la fissure. Celle-ci se propage
à l’interface entre les particules de silicium et la matrice aluminium. La figure II.7 montre la
propagation d’une fissure au voisinage d’une particule de silicium. On peut voir que la fissure
est légèrement déviée de sa trajectoire et continue sa progression par une décohésion progressive
de la particule de silicium.
(a) (b)
(c) (d)
Figure II.7 – Propagation d’une fissure au voisinage d’une particule de silicium
Bien qu’elles aident à la propagation de la fissure, les particules de silicium peuvent aussi
arrêter la fissure lorsque leur orientation n’est pas adéquate à un cisaillement de l’interface.
La figure II.8 montre un exemple d’arrêt de fissure par le réseau de particules de silicium. On
peut voir que les particules de silicium sont orientées perpendiculairement à la direction de
propagation. Cet arrêt de propagation s’explique essentiellement par le fait qu’une très grande
énergie est nécessaire pour casser les particules de silicium qui sont par nature très dures et
tenaces . En observant, à plus fort grossissement, on peut voir que la tête de la fissure a tendance
à dévier et à prendre la direction de l’orientation des particules de silicium. Cela démontre le
rôle important de la microstructure sur les mécanismes d’endommagement de cet alliage.
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(a) Fissure arrêtée
(b) Agrandissement de la zone en tête de fissure
Figure II.8 – Visualisation de l’arrêt d’une fissure par un réseau de particules de silicium
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2.3 Résumé des mécanismes d’endommagement de surface
La figure II.9 montre les mécanismes d’endommagement que nous avons identifié. Ces mé-
canismes se résument en :
-Rupture par clivage des particules intermétalliques .
-Décohésion de l’interface Silicium-Aluminium.
-Propagation d’une macro-fissure dont la direction de propagation est très localement influencée
par la microstructure.
Figure II.9 – Résumé des mécanimes d’endommagement dans l’alliage AlSi12Ni
3 Essai in situ en tomographie aux rayons X à l’ESRF
Des études 2D à haute résolution au microscope électronique à balayage ont révélé des mé-
canismes d’endommagement contrôlés par la rupture des particules de seconde phase. Mais vu
la complexité des microstructures 3D qui a été mise en évidence dans le paragraphe 4.3.2, les
conclusions issues des études 2D seules sont insuffisantes. Il est donc naturel d’avancer vers
des investigations 3D qui permettraient de mieux comprendre les mécanismes d’endommage-
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ment de notre matériau. Pour cela un essai in situ en tomographie aux rayons X a été réalisé à
l’ESRF. Nous présenterons dans l’annexe 2 l’expérience qui a été menée et les différents moyens
de caractérisation qui ont été développés pour le suivi de l’évolution des microstructures 3D
sous chargement.
Un essai de traction piloté en déplacement imposé a été réalisé en mesurant l’écartement
relatif des mors. une cellule de force permet de mesurer l’effort au cours de la traction. La
vitesse de déformation imposée est de l’ordre de 10−4s−1 . La figure II.10 montre la courbe
force-déplacement obtenue après l’essai. Nous avons effectué 26 scans entre l’état non sollicité
et la rupture de l’éprouvette.
Figure II.10 – Courbe force déplacement obtenue à partir de l’essai de traction : la courbe en bleu
représente la courbe force déplacement de l’éprouvette dans les conditions de coulée et la rouge celui qui a
été mis en solution
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3.1 Suivi de l’évolution de la microstructure pendant la traction
Après l’essai de traction, des algorithmes de reconstruction développés à l’ESRF ont été
utilisés pour reconstituer la microstructure 3D de l’alliage. La figure II.11 montre un volume
choisi au hasard dans l’échantillon. Les images sont codées en 16 bit. On voit apparaître ici les
particules intermétalliques en blanc, noyées dans la matrice d’aluminium en gris. Les particules
de silicium sont indiscernables car leur coefficient d’atténuation est presque identique à celui de
l’aluminium. Une tomographie en contraste de phase est nécessaire pour pouvoir les observer
[16]. A priori la répartition des phases intermétalliques est isotrope dans le volume, les sections
des particules intermétalliques sont identiques dans les trois directions. Dans cette partie nous
voulons observer l’évolution de la microstructure tout au cours de l’essai de traction. Pour cela
des outils doivent être développés.
Figure II.11 – Microstructure de l’alliage après reconstruction : l’image est ici codée en 16 bits. Parti-
cules intermétalliques en blanc, matrice en gris. 1 voxel = (1.4)3 µm3
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3.1.1 L’intercorrélation : notions de base et mise en œuvre
Dans le cas unidimensionnel le concept d’intercorrélation vise à extraire le taux de ressem-
blance entre deux signaux. La définition mathématique de ce concept est, pour deux signaux
unidimensionnels f et g :




En traitement du signal, cette formule se traduit par la recherche du retard u qui maximise la
ressemblance de f et g pour que leur somme s’effectue de manière cohérente [66]. En d’autres
termes, on obtient le maximum de ressemblance pour le maximum du coefficient d’intercorré-
lation g ? f . Le calcul intégral de g ? f peut être mené dans l’espace réel ou dans l’espace de
Fourier. La transformée de Fourrier a l’avantage de pouvoir décomposer la fonction TF (g ? f)
en un produit dans l’espace de Fourrier :
TF (g ? f) = TF (g)× TF (f) (II.2)
Il se pose maintenant la question de la mise en œuvre efficace de cet estimateur. En effet, le calcul
de la transformée de Fourrier continue peut être coûteux en temps de calcul, notamment pour
des signaux de très grande taille (image haute résolution). Cooley et Tuckey [34] ont proposé
en 1965 la FFT (transformée de Fourrier rapide), un fameux algorithme qui a révolutionné le
monde du traitement du signal. La transformée de Fourrier peut désormais être calculée de
manière très rapide. Cet algorithme a été utilisé pour le calcul du coefficient d’intercorrélation.
3.1.2 Recherche de ressemblance d’images dans les séquences temporelles : Ap-
plication à un essai insitu
Ce qui nous intéresse dans notre étude c’est de calculer le déplacement d’un volume (plu-
sieurs images 2D) quelconque pris dans l’éprouvette en trouvant ses homologues (maximum de
ressemblance) à chaque état de déformation. En retrouvant l’homologue d’un volume donné à
chaque état de déformation, on peut suivre l’évolution de la microstructure locale. Un point
fondamental dans la méthode d’intercorrélation pour identifier l’homologue d’un volume quel-
conque est la disponibilité d’une texture (marquage). Nous travaillons avec des images tomo-
graphiques obtenues à l’ESRF. Les images sont naturellement texturées par la microstructure
avec des contrastes de particules intermétalliques jouant le rôle de repère, une intercorrélation
peut être envisagée sur les images brutes. Cependant, une précaution doit être prise car les
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images sont souvent bruitées et de légères fluctuations locales sur les niveaux de gris des images
reconstruites peuvent être observées. On peut ainsi modifier l’équation (II.1) en la normalisant
et en remplaçant f et g par la différence (f − fD) et (g − gD). On obtient l’équation :
R(u) =
∑
i∈D(f − fD) · (g − gD)√∑




fD et gD représentent les moyennes de f et g respectivement. Cette nouvelle formulation du
coefficient d’intercorrélation n’est pas dépendante de la variation de brillance et de contraste
[40]. La figure II.12 résume le fonctionnement de l’algorithme de recherche que nous avons mis
en place. Les pas de chargement étant petits, l’intercorrélation permet de suivre relativement
bien le trajet d’un volume élémentaire lors du chargement. Ainsi l’image de référence f est
mise à jour à chaque incrément de temps en la remplaçant par son homologue g dans le volume
courant. La figure II.13 représente l’évolution du coefficient d’intercorrélation pour plusieurs
volumes aléatoirement choisis dans l’échantillon. Le premier point des courbes correspond à
une autocorrélation car le volume de référence f est corrélé à lui-même, il vaut donc 1. Pour
tous les autres états on a une moyenne de coefficient de corrélation égal 0.7.
Figure II.12 – Principe de la recherche du volume correspondant lors de la traction in situ
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Figure II.13 – Evolution du coefficient d’intercorrélation maximum R en fonction du temps pour
différents volumes choisis dans l’échantillon : la taille de chacune des volumes fait (150x150x150)µm3
3.1.3 Identification d’un volume élémentaire représentatif (VER) :
Observer les phénomènes physiques mis en jeu lors de la traction in situ à l’échelle micro-
scopique nécessite de déterminer au minimum un volume élémentaire représentatif (VER) pour
décrire le matériau. Ce volume élémentaire doit vérifier deux conditions :
– Être plus grand que la taille des éléments constituants pour permettre une représentation
statistique correcte du matériau.
– Être plus petit que la taille de la structure étudiée correspondant ici à l’éprouvette de
traction.
Pour comprendre le concept de VER il est commode de considérer la valeur de la fraction volu-
mique des éléments constitutifs du matériau, et sa variation en fonction du volume d’évaluation.
En pratique quand ce volume est assez grand par rapport à la dimension caractéristique des
différents éléments, la fraction volumique des éléments constitutifs est alors représentative de
sa valeur moyenne dans le matériau. En revanche, quand ce volume n’est pas assez grand les
valeurs de la fraction volumique des éléments fluctuent selon le volume d’évaluation. On appelle
alors VER le volume au delà duquel la fraction volumique ne varie plus. Les propriétés représen-
tatives du matériau ne peuvent être étudiées que pour des volumes supérieurs ou égaux au VER.
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Les images tomographiques sont un moyen robuste pour déterminer la taille du VER. Dans
notre cas, les éléments constitutifs sont les particules de seconde phase (intermétalliques et si-
licium) noyées dans une matrice d’aluminium. Cependant les images tomographiques obtenues
à l’ID15 de l’ESRF ne permettent pas de segmenter les particules de silicium ; en revanche les
intermétalliques peuvent l’être. En notant que la fraction volumique des particules de silicium
est supérieure à celle des intermétalliques on peut considérer que la définition du volume élé-
mentaire représentatif est contrôlée par la fraction volumique de particules intermétalliques.
La figure II.14(a) représente l’évolution de la fraction volumique de particules intermétal-
liques en fonction de la taille du volume d’évaluation prise dans différentes régions. La figure
II.14(b) représente l’évolution du rapport de l’écart-type sur la moyenne des fractions volu-
miques en fonction de la taille du volume d’évaluation. On peut ainsi remarquer que la fraction
volumique des particules intermétalliques ne varie plus à partir de 300 µm pour une fraction vo-
lumique restant constante à 8%. En parallèle le rapport de l’écart-type sur la moyenne devient
quasiment nul.
3.1.4 Répartition volumique et numérique des particules intermétalliques
Les particules intermétalliques ont une forme 3D très complexe. Elles peuvent se présenter
comme des branches interconnectées les unes aux autres traversant tout le volume que l’on
observe. La figure II.15 représente l’histogramme de la répartition numérique et de la fraction
numérique cumulée en fonction du volume des particules intermétalliques. On peut remarquer
que les petites particules (dont le volume est inférieur à 1000 voxels) représentent près de 90 %
du nombre total de particule .
Par ailleurs la figure II.16 représente la distribution de la fraction volumique (volume de la
particule rapporté au volume totale de particules) des particules intermétalliques en fonction
de leur volume. L’ensemble des petites particules représente moins de 10 % du volume totale
des particules. Une seule particule représente près de 70% du volume total des particules inter-
métalliques. Il s’agit de la particule la plus grande qui se ramifie dans tout le volume observé.
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Figure II.14 – Identification d’un VER : (a) Evolution de la fraction volumique notée f en fonction de
la taille du volume d’évaluation noté ROI pour différentes régions (b) évolution de l’écart-type normalisé σ
par la moyenne en fonction de l’évolution de la taille du volume d’évaluation.
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(b) Fraction numérique cumulée
Figure II.15 – Répartition numérique des particules intermétalliques
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(a) Fraction numérique cumulée
Figure II.16 – Répartition volumique des particules intémétalliques
3.2 Rupture des particules intermétalliques
3.2.1 Principe de la superposition des volumes homologues
Avec la méthode de l’intercorrélation on peut suivre l’évolution d’un volume élémentaire
tout au long de l’essai en estimant son déplacement selon les trois axes de coordonnées. L’étape
suivante consiste à estimer l’évolution de la microstructure en fonction de la déformation impo-
sée. Pour cela nous avons choisi de procéder en superposant le volume élémentaire de référence
avec son homologue retrouvé par intercorrélation. Avant cette opération une segmentation des
volumes est réalisée afin d’extraire les particules intermétalliques selon le procédé décrit dans le
paragraphe I.19. Le but ici est de pouvoir estimer la perte de connectivité entre les particules
intermétalliques. Une opération d’intersection est alors réalisée. La figure II.17 montre la mise
en œuvre de cette opération entre un volume élémentaire choisi à l’état de chargement 6 et son
homologue à l’état 7 retrouvé par intercorrélation.
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Figure II.17 – Exemple de superposition de deux volumes retrouvés à deux états successifs : Avant
la superposition les deux volumes sont d’abord segmentés. Ensuite une opération d’intersection est réalisée.
Les zones apparaissant en rouge (label 3) sont les particules à l’état i+ 1. Les zones en bleu clair( label 1)
sont les particules à l’état i. Les zones en jaune (label 2) sont les intersections entre i et i+ 1
Les particules intermétalliques dans le volume 6 sont labellisées avec le label 1, ceux dans
le volume 7 sont labellisées avec le label 3. L’intersection des deux volumes porte le label 2, la
matrice d’aluminium porte le label 0. On peut estimer l’efficacité de cette méthode à travers la
figure II.17 car on peut voir que les deux microstructures se superposent presque parfaitement.
Ce nouveau volume crée est particulièrement intéressant car il permet maintenant de détecter
la perte de connectivité des particules intermétalliques entre chaque incrément de déformation
imposée.
3.2.2 Algorithme pour décrire la rupture des particules intermétalliques
Il s’agit ici de détecter à quel moment un intermétallique présent dans un volume de référence
se brise lors de la traction in situ. Pour cela on doit calculer la connexité des objets présents dans
le volume considéré, on identifie ainsi les objets présents à tous les instants en comptant tous
les éléments connectés. La figure II.18 représente schématiquement la définition d’un ensemble
connexe et non connexe. La rupture d’un intermétallique lors de la sollicitation mécanique peut
se traduire par une perte de connexité entre deux ensembles initialement connectés.
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Figure II.18 – Illustration de deux objets connectés et déconnectés
La comparaison des objets présents entre un instant i et i + 1, permet d’associer à une
particule parent, les particules enfants qui se sont créés par rupture de ce dernier. Pour cela
nous avons développé un algorithme qui, se basant sur un critère de superposition maximale de
la particule à l’instant i et i+ 1, permet de retrouver ses enfants. La figure II.19 schématise la
configuration lorsque l’on superpose deux volumes consécutifs. Les particules parents dans le
volume i sont représentées en bleu ; les particules enfants dans le volume i+ 1 sont représentées
en rouge. Entre l’instant i et i+ 1 la déformation imposée étant supposée petite les particules
enfants sont légèrement translatés pour représenter la déformation du volume. L’aire d’inter-
section des particules parents et enfants est représentée en jaune.
Il est aussi représenté l’éventualité d’avoir des artefacts dus à cette translation. Ces types
d’intersections sont hachurées en noir. L’algorithme se basant sur un critère d’intersection maxi-
male, est codé pour pouvoir reconnaître les particules enfants d’une particule parent donnée
même avec la présence de ces artefacts. Le principe est simple. Vu que nous faisons une hy-
pothèse de petite déformation, l’aire d’intersection hachurée en jaune doit nécessairement être
plus grande que l’aire hachurée en noir. Le critère consiste donc à octroyer une particule enfant
donnée au parent avec lequel elle partage la plus grande aire d’intersection.
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Figure II.19 – Représentation schématique lors de la superposition de deux volumes : La particule
parent est représentée en bleu. Les particules enfants après déformation en rouge. En jaune l’intersection
entre les particules enfants et parents.
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Figure II.20 – schémas logique d’algorithme de généalogie d’objets
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3.2.3 Résultats
L’observation 3D de la rupture progressive de particules intermétalliques est jusque-là in-
édite, et apporte des informations très intéressantes surtout pour des formes aussi compliquées
comme c’est le cas dans notre alliage. Nous pouvons suivre une particule individuelle tout au
long de l’historique de chargement à l’aide de l’algorithme que nous avons mis en place. La
figure II.21 représente un exemple. Il est représenté une particule individuelle à l’instant initial
qui se brise progressivement tout au long de l’essai. Chaque couleur représente un élément dé-
connecté de la particule parent.
La particule intermétallique peut être assimilée à un ensemble de branches interconnectées
les unes aux autres. Sous sollicitation mécanique on observe que la particule se rompt en plu-
sieurs parties qui sont en fait des amas d’autres branches interconnectées. Et quand on observe
de plus près au niveau de la zone de rupture, on constate qu’elle correspond à des zones où la
liaison se fait parfois par une seule branche. Ces zones correspondent donc à des points faibles
de la particule initiale qui, lors d’une sollicitation mécanique, concentrent des contraintes et
rompent quand un chargement critique est atteint.
La figure II.22 représente le suivi d’une grande particule intermétallique dont la répartition
spatiale couvre tout le volume analysé (420x420x420 µm3). La particule enfant ayant le plus
gros volume est représentée en bleu foncé et tous les autres sont représentées en rouge. Au
premier instant du chargement on remarque la rupture de branches individuelles situées en
périphérie. Lorsque le chargement augmente comme pour la particule dans la figure II.21 nous
observons la rupture de gros amas. Ces observations mettent en évidence la répartition non
homogène de la densité de la particule. En effet il existe des régions à très haute densité reliées
entre elles par des régions moins denses (quelques branches) qui sont les points faibles de
la particule. La figure II.23 représente l’évolution du nombre d’enfants et le volume du plus
grand enfant de la particule parent initiale en fonction du chargement. On peut noter que la
particule parent initiale perd ainsi près 30% de son volume initial. La figure II.24 représente
l’évolution du nombre de particule dans le volume total observé. On observe la même variation
rapide que sur la figure II.23 avec un endommagement massif des particules intermétalliques
lors du chargement. Il est important de noter qu’à titre indicatif l’augmentation du nombre de
particules rend compte de l’apparition de cavités. Quant au détachement d’amas de particules
intermétalliques en fin d’essai, il rend compte de l’apparition de mécanismes complexes qui
seront invetigués dans le prochain chapitre.
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Figure II.21 – Exemple 1 de l’historique de rupture d’une particule
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Figure II.22 – Exemple 2 de l’historique de rupture d’une particule
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Figure II.23 – Evolution de la particule au cours du temps : En bleu le nombre d’enfants de la particule
en fonction du chargement (Force(N)). Et en rouge le volume normalisé de la plus grande particule enfant
en fonction du chargement.
Figure II.24 – Evolution du nombre total de particules dans le volume considéré : L’augmentation du
nombre total de particules rend compte de l’endommagement.
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3.3 Mécanisme 3D de l’évolution de la porosité
L’algorithme que nous avons mis en place permet aussi de suivre l’évolution de l’endom-
magement sous forme de cavitation. En effet la rupture des particules intermétalliques et du
silicium donne naissance à des cavités qui peuvent être visibles en tomographie. La figure II.25
montre un exemple de section d’éprouvette où l’on voit apparaitre des vides sous l’effet du char-
gement. L’axe de traction est ici perpendiculaire au plan d’observation, et l’état de chargement
correspond au dernier état avant la rupture de l’échantillon.
Figure II.25 – Porosités dans une section de l’éprouvette obtenues par tomographie
Identiquement à ce que nous avions observé au MEB on peut voir le développement d’un
amas de vides non loin du bord de l’échantillon. Ce qui nous intéresse dans cette partie c’est de
comprendre grâce à l’algorithme de suivi d’objets 3D les mécanismes d’évolution de la porosité
tout au long de l’essai.
3.3.1 Histoire de formation d’une cavité individuelle
Comme pour les particules intermétalliques nous pouvons suivre l’historique de création
d’une cavité individuelle au cours du chargement. La procédure est identique à ce que nous
avons décrit dans la section 3.2.2 à une différence près. Les cavités n’apparaissant qu’à la fin de
l’essai, l’ordre de la procédure est ici inversé. On part donc de l’état final, où l’on observe les cavi-
tés, et on remonte l’histoire jusqu’à l’état non sollicité de l’éprouvette. On peut ainsi observer les
différents mécanismes qui ont conduit à la création d’une cavité donnée. La figure II.26 montre
l’évolution en 3D d’une cavité prise près de l’entaille tout au long de l’essai. L’observation est
ici très intéressante car elle permet d’analyser les différents mécanismes d’un endommagement
ductile comme ils sont classiquement décrits dans la littérature (B. Tanguy[147]) :
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– germination : apparition d’une cavité.
– croissance : augmentation du volume d’une cavité existante.
– coalescence : striction des ligaments entre les vides puis fusion de ces vides.
On remarque dans l’exemple montré sur la figure II.26 que l’endommagement se passe essen-
tiellement par germination et coalescence. La croissance est en général interrompue. En effet,
les vides apparaissant les uns à côté des autres, ils conduisent à une localisation dans l’espace
inter-vides [23]. D’ailleurs les essais in situ permettent pour la première fois d’observer la germi-
nation des vides secondaires entre les vides primaires (figure II.26). Ce type d’endommagement
est caractéristique des microstructures à forte proportion inclusionnaire.
Figure II.26 – Suivi de l’histoire de la création d’une cavité prise près de l’entaille : 1 voxel = (1.4
µm)3
Comme pour les particules intermétalliques on peut suivre l’évolution du volume du vide
ainsi que le nombre de vides à chaque instant de chargement. Ces deux paramètres sont repré-
sentés dans la figure II.27. On peut voir que le nombre de vides atteint un pic de 12 vides qui
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coalescent rapidement pour former le vide que l’on observe à l’état final. De même en regrou-
pant le volume de tous les vides, on remarque qu’il augmente de manière exponentielle. Cette
observation est en accord avec la nature catastrophique de l’endommagement. Il est impor-
tant de noter que des auteurs [42, 148] ont déjà identifié des modèles d’endommagement basé
sur l’observation de la croissance de cavités individuelles. Cependant les procédures qu’ils ont
adoptées sont difficilement applicables à notre matériau. En effet la microstructure joue un rôle
très important, en présence de particules de seconde phase l’inter-distance entre les vides crées
n’est pas assez grande pour pouvoir isoler un vide sans pour autant qu’il ne subisse l’influence
de son voisinage proche. Une notion d’échelle intervient ici et sera développée en détail dans le
chapitre 3 5.3.
Figure II.27 – Suivi de l’histoire d’une cavité : Nombre de vides en fonction du chargement (bleu),
volume du vide Vi à l’instant i normalisé par son volume final Vf (rouge)
Grace à notre algorithme de suivi d’objets il est désormais possible de faire la distinction de
manière précise entre germination et croissance-coalescence. Il s’agit ici de comprendre quelles
sont les conditions d’apparition d’une cavité. La figure II.28 schématise le principe de la dis-
tinction entre germination et endommagement par croissance-coalescence, qui a été inclu dans
l’algorithme de recherche d’objets.
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(a) (b)
Figure II.28 – Principe de la distinction entre germination et croissance-coalescence
La figure II.29 représente en bleu l’évolution du nombre total de vides en fonction du
chargement, et en vert l’évolution du nombre de vides germinés en fonction du temps. On
remarque ici que la germination de cavités se fait par impulsion . Basiquement on peut
parler de pics de germination. Cela confirme ce que nous avions dit précédemment, les pics de
germination rendent compte de la localisation de la déformation dans les espaces inter-vides. A
cause de la forte proportion de particules de secondes phases cette localisation conduit toujours
à l’apparition de nouvelles cavités. L’endommagement se poursuit alors par coalescence de ces
nouvelles cavités créées.
Figure II.29 – Suivi de l’histoire d’une cavité :La courbe bleu représente le nombre de vides en fonction
du chargement, la courbe en vert représente le nombre de vides germinées (apparition) à l’instant i en
fonction du chargement.
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3.3.2 Quantification de l’endommagement dans la région proche de l’entaille
Dans cette partie nous appliquons l’algorithme que nous avons mis en place pour quantifier
de manière globale l’endommagement dans la région proche de l’entaille. La figure II.30 repré-
sente la reconstruction 3D du volume d’intérêt dans lequel on a segmenté les vides. L’état de
chargement correspond à l’instant juste avant la rupture de l’éprouvette.
Figure II.30 – Vides seuillés en tomographie : L’état de chargement correspond ici à l’instant juste
avant la rupture de l’éprouvette
La figure II.31 représente l’évolution du nombre de vides au cours du chargement. Cette
courbe met en évidence la forte prépondérance du mécanisme d’endommagement par coales-
cence. En général la germination est estimée en faisant la différence du nombre total de vides
entre deux instants consécutifs i+1 et i [93]. Cette estimation ne prend pas en compte la coales-
cence des vides. Si on observe le schéma dans la figure II.28 on peut noter qu’il y’a exactement
3 vides comptés dans les états i et i+ 1. La différence du nombre total de vides entre les deux
états donne 0 alors qu’on a bien la nucléation d’un vide. Dans la figure II.31 (NVN) représente
le nombre de vides nucléés en faisant la différence entre l’instant i+ 1 et i du nombre de vides
totals. (NVNR) représente le nombre de vides nucléés en utilisant l’algorithme de suivi d’ob-
jets. On peut observer que contrairement à ce que montre (NVN) la nucléation de nouvelles
cavités ne s’estompe pas et augmente de manière exponentielle jusqu’à la fin de
l’essai. Par ailleurs le fait d’observer une décroissance sur la courbe (NVN) met en évidence la
forte coalescence des vides à la fin de l’essai.
La figure II.32 représente en fonction du chargement la fraction volumique des vides nucléés
(NVVRR), la fraction volumique des vides qui ont évolué par croissance-coalescence (CoVR) et
la fraction volumique totale des vides (VVF). On remarque que même si leur nombre explose la
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fraction volumique des vides nucléés reste petit mais non négligeable par rapport à la fraction
volumique totale.
Figure II.31 – Evolution du nombre de vides prés de l’entaille :(NVN) représente le nombre de vides
nucléés en faisant la différence entre l’instant i+1 et i du nombre de vides totals. (NVNR) représente le
nombre de vides nucléés en utilisant l’algorithme de recherche d’objets. (TVN) représente le nombre de
vides totals en fonction du chargement.
3.3.3 Caracterisation morphologique 3D des cavités
Nous voulons dans cette partie caractériser la forme des cavités en fonction de leur taille.
Pour cela nous utilisons l’indice de sphéricité défini par l’équation (II.4) qui compare une forme
donnée à celle d’une sphère. Si la forme de l’objet se rapproche de celle d’une sphère, alors
l’indice de sphéricité Is est égal à 1. Si la forme de l’objet se rapproche d’un plan alors l’indice





Le volume de chaque vide est calculé en comptant le nombre de voxels qui le composent. La
surface est estimée en maillant la surface de chaque vides puis en sommant la surface de tous
les triangles. Ces opérations sont effectuées à l’aide de fonctions qui ont été codées sous le
logiciel Matlab . Tous les vides détectés tout au long de l’essai ont été regroupés en une seule
population. Tous les vides dont le volume est inférieur à 27 voxels n’ont pas été pris en compte
dans les calculs. La figure II.33 représente l’évolution de la sphéricité en fonction de la taille
des vides. On remarque que la sphéricité des vides décroît très rapidement avec leurs tailles.
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Figure II.32 – fraction volumique de vides prés de l’entaille : (NVVRR) représente la fraction volu-
mique de vides nucléés. (CoVR) représente la fraction volumique de vides qui ont évolués par croissance-
coalescence. (VVF) represente la fraction volumique de vides totals.
Les petites cavités sont de formes sphériques alors que les grandes le sont beaucoup moins. Ces
résultats mettent en évidence le fait que les cavités évoluent en microfissures puis grandissent
dans des directions préférentielles sous l’effet du chargement.
(a) Sphéricité en fonction du volume des vides (b) Sphéricité en fonction du rayon apparent
Figure II.33 – Evolution de la sphéricité en fonction de la taille des vides :
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3.3.4 Observation 3D de la formation d’une fissure
Notre algorithme de suivi d’objets permet aussi de suivre tout l’historique de formation
d’une fissure 3D. Nous représentons dans la figure II.34 l’historique de formation de la plus
grande fissure détectée dans le volume observé (voir II.30). Nous avions remarqué que les fis-
sures partaient toujours de porosités germinant à partir de particules de secondes phases lors
des essais de traction in situ au MEB sur éprouvette plate. Ces ruptures de particules se pro-
duisaient en grand nombre à quelques millimètres du bord de l’échantillon. La fissure se forme
ensuite par coalescence de ces vides. Ici les volumes ayant été segmentés (on ne voit pas la
microstructure) l’arrangement des cavités permet de deviner la microstructure. La fissure ob-
servée n’est pas droite et suit un chemin préalablement défini par la nucléation de cavités.
L’arrangement en bande de ces cavités nucléées fait penser à l’arrangement spatial des par-
ticules de silicium (voir figure II.6). En effet bien qu’ayant une structure 3D complexe pouvant
se modéliser par des branches longues et interconnectées les unes aux autres, l’observation
2D des particules de silicium montre des sections de particules elliptiques orientées en bandes
dans l’espace. Nous avions montré dans la section 2.2 que cet arrangement avait une forte in-
fluence sur l’endommagement, en le favorisant principalement par la décohésion de l’interface
aluminium-silicium. Bien que les informations sur la microstructure soient moins riches avec
les observations 3D, les mécanismes de formation d’une fissure mettent en évidence une forte
influence de celle-ci.
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Figure II.34 – Suivi de la formation d’une fissure près de l’entaille
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4 Conclusion
Dans ce chapitre nous avons mené des études expérimentales pour évaluer et comprendre
l’endommagement dans l’alliage AlSi12Ni. Les différents mécanismes d’endommagement qui
ont été retenus sont :
* Initiation de l’endommagement :
- Grace aux observations 2D et 3D il a été démontré que les particules intermétalliques rom-
paient massivement donnant naissance à des cavités.
- On note aussi la rupture par clivage de beaucoup de particules de silicium mais le mode
d’endommagement prédominant est la décohésion de l’interface Aluminium-Silicium. Ce phé-
nomène s’explique par la faible propriété de l’interface Aluminium-Silicium.
- Les intermétalliques ont une forme 3D complexe qui peut être vue comme des amas de branches
interconnectées qui se distinguent par des densités locales non uniformes. Lors du chargement
ces amas se séparent par la rupture des branches qui les reliaient.
* Evolution de l’endommagement :
- Les petits vides ont une forme en général sphérique et les grands vides sont plats, cette ob-
servation démontre que la croissance des cavités n’est pas isotrope dans l’espace.
On observe que l’évolution des cavités est influencée par leur voisinage (microstructure, autres
cavités ...).
- La propagation de l’endommagement se fait essentiellement par coalescence des cavités, la
coalescence interrompt généralement la phase de croissance d’une cavité individuelle.
- La coalescence des cavités est à l’origine de la formation de macro fissures.
- En fonction de leur orientation, les particules de silicium favorisent ou bloquent l’avancée de
la fissure.
Tous ces mécanismes d’endommagement démontrent le fait que lors d’essai de traction le ma-
tériau devient très poreux et confirme donc les hypothèses que nous avions établies à la fin
du chapitre 1. La différence de contrainte mesurée entre l’essai de compression et de traction
s’explique donc par la présence de plusieurs petites cavités au sein du matériau. L’apparition
en grand nombre de ces cavités affaiblit le matériau. On notera que jusque-là les mécanismes
de déformation conduisant à la rupture des particules de seconde phase et la propagation de
l’endommagement sont inconnus. Cela sera l’objet du chapitre 3, on utilisera la technique de la
corrélation d’images numériques 2D et 3D.
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Les mécanismes d’endommagement ont été largement étudiés dans le Chapitre 2. Les études
in situ d’une part au MEB et d’autres part en tomographie ont permis de comprendre en grande
partie les mécanismes élémentaires de rupture de l’alliage AlSi12Ni. Nous y avons exposé la
formation de micro-vides par la rupture-décohésion des particules de silicium et intermétal-
liques, et l’arrêt ou la déviation des fissures par les particules de silicium. Les mécanismes de
formations d’une macro-fissure par la coalescence de petites cavités existantes ont aussi été
démontrés. En première partie, la technique de mesure de champs en 2D et 3D sera utilisée
dans ce chapitre pour comprendre l’influence des mécanismes de déformation sur l’apparition
de l’endommagement précédemment observée. Nous utiliserons pour cela les essais in situ en
tomographie et au microscope électronique à balayage. Dans une deuxième partie, des simu-
lations numériques se basant sur les valeurs expérimentales mesurées nous aideront à décrire
l’endommagement au travers d’un modèle d’endommagement choisi.
2 Mesure de champs 2D par corrélation d’images numé-
riques
La corrélation d’images numériques est une technique très populaire de mesure de champs
qui a été initiée dans les années 1980 [145]. Elle consiste à comparer deux images numériques
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à un état déformé et non déformé pour extraire les champs de déplacement qui permettent de
superposer au mieux les deux images. Dans sa version la plus commune elle consiste à observer
une surface plane d’une éprouvette sur laquelle un motif a été déposé servant de marquage. En
effet, pour pouvoir comparer les deux images des repères sont nécessaires (texture). En faisant
l’hypothèse que ce marquage n’est pas affecté par la déformation, il permet de suivre une région
donnée. Dans certains matériaux le dépôt de mouchetis n’est pas nécessaire car la texture natu-
relle permet un marquage correct. Les cas de corrélation d’images en lumière blanche (images
optiques) sont les plus fréquents, même si des développements récents permettent de l’appli-
quer à des images obtenues par microscopie électronique à balayage[35, 39, 59]. L’utilisation de
telles images est un réel atout car des champs de déplacement peuvent être obtenus en dessous
du micromètre. On peut ainsi capter des micromécanismes de déformations qui régissent le
comportement macroscopique d’un matériau. Par ailleurs, la physique d’imagerie n’étant pas la
même qu’en optique, les images numériques obtenues par microscopie électronique à balayage
sont plus bruitées. Des précautions supplémentaires doivent donc être prises pour travailler sur
ces types d’images. Beaucoup de logiciels de corrélation d’images existent aujourd’hui. Ils se
divisent principalement en deux catégories, celles utilisant une approche locale [145], et d’autres
utilisant une approche globale du problème[21, 67]. Une étude récente menée par Hild et Roux
[65] compare les différentes approches. Pour la corrélation d’images 2D une approche globale
sera utilisée dont la formulation mathématique sera expliquée dans la partie 2.0.6.
2.0.5 Instabilité d’imagerie au MEB
Le microscope électronique à balayage fonctionne sur la base de l’interaction électrons-
matière. Il permet d’avoir des images de haute résolution de la surface d’un échantillon conduc-
teur ou rendu conducteur (par exemple par dépôt d’une couche d’or). L’idée est de balayer
la surface d’un échantillon par un faisceau électronique préalablement traité et guidé, et après
interaction avec ce dernier, l’échantillon répond en réémettant des particules (sous forme d’élec-
trons ou de rayonnements X). Ces particules sont ensuite analysées par différents détecteurs.
En fonction de la nature de ces particules, on peut accéder à une topographie (relief) ou bien un
contraste de composition chimique de la surface de l’échantillon à analyser. L’intensité d’elec-
trons arrivant sur le detecteur est ensuite codée en niveaux de gris (8 bit dans notre cas) et
enregistrée sous forme d’images numériques. Un problème bien connu de la technique d’imagerie
sous MEB subsiste, il s’agit de la variation de contraste et de brillance en fonction du temps.
En effet bien que les conditions d’acquisition restent figées on peut observer des fluctuations
non homogènes sur les images acquises. Ces fluctuations sont dues essentiellement à l’instabilité
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électronique du faisceau mais aussi au changement de propriétés de la surface de l’échantillon
sous l’effet du bombardement d’électrons. Pour la corrélation d’image par l’approche globale
qui suppose dans sa version standard une conservation rigoureuse du flot optique, les variations
de contraste et de brillance si elles ne sont pas pris en compte sont sources d’erreurs. Il est
donc nécessaire de faire un réajustement de la valeur du contraste et de la brillance. Cette opé-
ration peut être effectuée lors de l’acquisition mais devient très vite fastidieuse car requérant
beaucoup d’attention. Une autre méthode consiste à intégrer directement cette opération dans
l’algorithme de corrélation d’images. Nous utiliserons cette méthode par la suite.
2.0.6 Formulation mathématique du problème de corrélation 2D
L’idée de la corrélation d’images est de partir de deux images numériques, constituées d’un
ensemble de pixels avec des niveaux de gris, l’image non-déformée dite de référence f(x) et
une seconde, déformée par rapport à la première g(x). A cause de l’acquisition imparfaite des
images lors de l’essai il existe toujours un écart sur les niveaux de gris qui peut s’écrire :
λ(x) = f(x)− g(x + u(x)) (III.1)
où dans le cas standard (conservation parfaite du flot optique) u(x) est le champ de déplacement
à déterminer pour chaque pixel, et λ(x) est le bruit lié à l’imagerie. L’objectif est d’approcher
au mieux le champ de déplacement de telle manière que le résidu de corrélation soit minimal.







(f(x)− g(x + u(x)))2dx (III.2)
En faisant l’hypothèse qu’un développement de Taylor de l’image déformée est possible au
premier ordre (tous les termes du second ordre sont négligés), on peut écrire :
g(x + u(x)) ∼= g˜(x) + u(x) · ∇f(x) (III.3)
où g˜(x) est une valeur approchée des niveaux de gris en utilisant la valeur courante des champs
de déplacement u˜(x). En effet, lorsque la conservation du flot optique n’est pas vérifiée, on
considère que le champ de déplacement u(x) dans l’équation (III.3) résulte de la variation de
contraste et de brillance. En considérant la valeur courante des champs de déplacement que
nous noterons u˜(x) on écrit :
f(x + u˜(x)) = g˜(x) (III.4)
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Ainsi, en considérant que le contraste et la brillance évoluent de manière linéaire entre deux
instants d’acquisition, on peut écrire :
g(x + u(x)) = a(x) + [1 + b(x)]f(x) (III.5)
Grâce à l’équation (III.3) et (III.4) on peut déduire la relation suivante :
u(x) · ∇f(x) = g(x + u(x))− f(x + u˜(x)) (III.6)




[f(x)− g˜(x) + u˜(x) · ∇f(x)− a(x)− b(x)f(x)]2dx (III.7)
La minimisation de η2lin est intrinsèquement non-linéaire et constitue un problème mal posé.
Une formulation faible est donc préférée en utilisant un schéma de discrétisation générale. Une













où Ψn et ϕm sont les fonctions de forme associées aux degrés de libertés un am et bm. A ce
niveau on peut choisir de décomposer le champ de déplacement, la variation de contraste et
de brillance sur une base mécanique plus ou moins riche. Dans notre cas, les fonctions de
formes classiques des techniques éléments finis ont été adoptées. Il s’agit d’éléments Q4 dont
les fonctions de forme sont des polynômes de Lagrange. On peut alors réécrire les équations

















où ne est le nombre de nœuds. α = [1, 2, ..., K] représente la dimension du problème, ueαn sont
les déplacements inconnus, an est la variation de contraste et bn est la variation de brillance
aux nœuds de l’élément.
















La minimisation des résidus de corrélation donne un système d’équations qui peut s’écrire sous
la forme matricielle :





(f − g˜)(x)Gij(x)dx (III.16)





où ⊗ est un produit dyadique et :
Gαn = [∇f(x) · Ψαn(x) ϕn f(x)ϕn] (III.19)
Il est résolu de manière itérative jusqu’à la convergence de la solution. Soit u˜i(x), ai(x)
et bi(x) déterminés à l’itération i par la résolution de l’équation (III.15) on détermine alors
gi(x + u(x)) par :
gi(x + u(x)) = g˜i(x + u˜i(x)) (III.20)
et :
g˜i+1(x) = g
i(x + u(x))− ai(x)
1 + bi(x) (III.21)
La figure III.1 montre les différentes étapes de l’algorithme de corrélation d’images.
Par ailleurs, si on a atteint la convergence à l’itération n, pour évaluer la solution obtenue on
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(a) σG = 30.
Figure III.1 – Schémas logique de l’algorithme de corrélation d’images numériques.








avec : δf(x) = f(x)− f˜(x) et :
f˜(x) = g˜n(x) (III.23)
Nx et Ny sont les dimensions de la région d’intérêt (ROI). La dynamique de l’image dyn est
donnée par : dyn = maxΩf(x)−minΩf(x). Plus la valeur du résidu normé est petite, meilleur
est le résultat. Il traduit l’écart entre l’image de référence et l’image déformée obtenue avec la
solution approchée. Dans le cas parfait où la solution exacte des champs de déplacements a été
obtenue les résidus de corrélation sont nuls soit δf(x) = 0. Ce résidu peut aussi être calculé
initialement en considérant les images de référence et déformée non corrigées. En comparant
les valeurs du résidu initial et final, on peut avoir une idée sur le degré de convergence de
l’algorithme.
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2.1 Champs de déplacements
En plus de la variation de contraste et de brillance, les images numériques obtenues au
MEB sont souvent accompagnées de bruit aléatoire qui ne peut pas être pris en compte par
l’algorithme de corrélation. La fluctuation de la densité de particules mesurées par le détec-
teur (écran cathodique) à un instant donné peut être à l’origine de ce bruit. Le réglage de la
vitesse de balayage permet de limiter ce bruit, cependant de trop petites vitesses de balayage
conduisent souvent à augmenter considérablement le temps d’acquisition des images. Le bruit
aléatoire est la première cause de source d’erreur en corrélation d’images numériques. Plusieurs
études ont montré [67] que l’incertitude de mesure sur les champs de déplacement augmentait
significativement avec le niveau de bruit des images. Pour limiter l’effet du bruit sur la mesure
des champs de déplacement, il est parfois nécessaire de filtrer les images. Cependant le filtrage
des images affecte aussi les champs de déplacement, un compromis doit être trouvé pour ne pas
dégrader l’information que l’on veut mesurer.
2.1.1 Traitement d’images et incertitudes sur les champs de déplacements
Afin d’étudier l’effet des opérations de filtrage sur la mesure des champs de déplacement il
est d’usage de quantifier l’erreur commise par cette opération de filtrage. La méthode utilisée
ici consiste à se servir d’une image échantillon obtenue au MEB, sur laquelle un déplacement
connu appelé uimposé est appliqué. L’erreur sur le champ de déplacement est alors calculée par :
∆uij = umesuréij − uimposéij (III.24)
où (i,j) correspond aux indices du pixel. Pour chaque valeur de déplacement imposé, l’écart










où n est le nombre de pixels. L’erreur systématique est calculée en faisant la moyenne des







Le filtrage des images est réalisé à l’aide d’un filtre gaussien avec comme paramètres la taille
de la fenêtre de filtrage et l’écart type du filtre, appelé ici σG. La figure III.2 montre l’effet de
l’écart type du filtre sur l’image échantillon choisie. On peut voir que l’augmentation de l’écart
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type du filtre rend les détails de l’image de plus en plus flous.
(a) σG = 0.5 (b) σG = 3.
(c) σG = 10.5 (d) σG = 30.
Figure III.2 – Effet de la taille du filtre gaussien sur la microstructure - 1 pixel= 0.3µm
Pour connaître l’effet du filtre sur la mesure des champs de déplacement, des translations
subpixels artificielles (compris entre 0 et 1) sont appliquées aux images. Le déplacement subpixel
est réalisé par interpolation linéaire des niveaux de gris. L’opération de filtrage est ensuite
réalisée. La figure III.3(a) représente l’évolution de l’erreur systématique pour différents niveaux
de filtrage en fonction du déplacement imposé. Comme déjà étudiées par Sutton et al.[106]
les courbes évoluent périodiquement en fonction du déplacement imposé. On peut remarquer
que, plus la taille de l’écart type du filtre gaussien augmente, plus la valeur maximum de
l’erreur systématique augmente. La figure III.3(b) montre l’évolution du maximum de l’erreur
systématique A∆u pour différentes tailles de fenêtres de corrélation. Pour une taille de filtre
donnée on a : A∆u = max(∆u)−min(∆u)2 . Dans la figure III.3(b) on peut voir que le niveau de
filtrage augmente le maximum de l’erreur systématique et aussi que cette augmentation est
plus importante pour des fenêtres de corrélation de plus en plus petites.
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(a)
(b)
Figure III.3 – Évolution l’erreur systématique pour une taille de fenêtre de corrélation de 128x128
pixels :(a) erreur systématique en fonction du déplacement imposé pour différents niveaux de filtrage (b)
Erreur systématique maximum mesurée en fonction de l’ecart-type du filtre gaussien
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(b)
Figure III.4 – Évolution de l’erreur aléatoire pour une taille de fenêtre de corrélation de 128x128
pixels : (a) Évolution de l’erreur aléatoire en fonction du déplacement imposé pour différents niveau de
filtrage (b)Évolution du maximum de l’erreur aléatoire en fonction de l’écart type du filtre gaussien pour
différentes tailles de fenêtre de corrélation
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La figure III.4 représente l’évolution de l’erreur aléatoire pour différents niveaux de filtrage.
L’écart type du filtre gaussien a le même effet sur la valeur de l’erreur aléatoire, on peut
néanmoins observer une stabilisation après un certain niveau de filtrage. Dans la figure III.4(a),
cette stabilisation arrive après une valeur d’écart type égale à 10.5. La figure III.4(b) représente
la valeur maximale de l’erreur aléatoire en fonction du niveau de filtrage pour différentes tailles
de fenêtres de corrélation. Comme pour l’erreur systématique, l’erreur aléatoire est accentuée
par la diminution de la fenêtre de corrélation.
Le filtre gaussien permet d’atténuer le bruit aléatoire dans les images numériques obtenues au
microscope électronique à balayage. Cependant son utilisation doit être contrôlée afin de ne pas
trop dégrader l’information sur les champs de déplacement. Il semblerait, à partir des études
réalisées, qu’un écart type de filtre jusqu’à 10.5 peut être toléré pour des fenêtres de corrélation
de 64 et 128 pixels.
2.1.2 Résultats
La figure III.5 montre les champs de déplacement obtenus par corrélation d’images appliquée
à la région montrée dans la figure III.2 lors de la traction in situ. Les figures III.5 (a), (c) et
(e) montrent les champs de déplacements obtenus pour des images filtrées très légèrement. Les
figures III.5 (b), (d) et (f) représentent les champs de déplacement pour des images filtrées avec
un filtre gaussien d’écart type 10.5 (maximum accepté). On peut ainsi observer que l’ordre de
grandeur des champs de déplacement mesurés est le même malgré le filtrage des images.
La figure III.6 montre l’évolution des résidus de corrélation en fonction du chargement, calculés
à partir de l’équation III.22 correspondant à la figure III.5. On peut ainsi observer que le
filtrage des images sert à atténuer très significativement les résidus de corrélation indiquant
l’efficacité du filtre gaussien pour corriger le bruit aléatoire. Dans la figure III.6 (c) on peut
voir légèrement apparaître la microstructure du matériau, en effet il s’agit des contours des
particules intermétalliques. Il s’agit ici de l’erreur aléatoire provenant du balayage du MEB.
Cette observation met en évidence la nécessité de filtrer les images pour limiter les erreurs
d’interpolation.
Au dernier état de chargement dans la figure III.6(e), on peut voir apparaître dans la carte des
résidus des bandes correspondant à un début de fissuration. Ces prémices de microfissures sont
beaucoup moins visibles lorsque les images sont filtrées (figure III.6(f)), cela s’explique par le
fait que ces bandes étant très minces (épaisses de quelques pixels), elles sont gommées par le
filtre gaussien.
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(a) σG = 0.5 (b) σG = 10.5
(c) σG = 0.5 (d) σG = 10.5
(e) σG = 0.5 (f) σG = 10.5
Figure III.5 – Champs de déplacement mesuré en fonction du déplacement imposé - ZOI = 128x128
pixels - 1 pixel= 0.3µm
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(a) σG = 0.5 (b) σG = 10.5
(c) σG = 0.5 (d) σG = 10.5
(e) σG = 0.5 (f) σG = 10.5
Figure III.6 – Résidus de corrélation en fonction du chargement et de l’écart type du filtre gaussien -
ZOI = 128x128 pixels - 1 pixel= 0.3µm
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2.2 Calcul des champs de déformation
Une fois les champs de déplacements obtenus, l’étape suivante consiste à calculer les champs
de déformation. Pour cela quelques notions de la mécanique des milieux continus doivent être
brièvement rappelées.
Soit X(X, Y ) la position dans la configuration de référence, et x(x, y) la position dans configu-
ration actuelle obtenue par corrélation d’images. La différence des centres des domaines entre
les deux configurations donne les champs de déplacement U(X) tels que :
U(X) = x−X (III.27)





Ce qui donne :






Le tenseur de Green-Lagrange peut alors être calculé par :
E = 12
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Si l’on fait l’hypothèse des petites déformations (l’incrément de déformation étant supposé petit
entre deux instants consécutifs de chargement), on peut négliger les termes du second ordre et









Le tenseur de déformation linéarisé peut être déterminé par différences finies des champs de
déplacement entre les nœuds du maillage de corrélation. Une autre méthode existe et consiste
à post traiter les champs de déplacements obtenus par corrélation d’images par un logiciel
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de calcul éléments finis. Le code de calcul CASTEM2013, développé par le commissariat de
l’énergie atomique, a été utilisé dans nos études. Ce code à l’avantage d’être maniable car
les commandes sont rentrées sous forme de programme codé en langage dgibi. Les processus
peuvent donc être automatisés et un dialogue avec le logiciel de calcul matriciel Matlab est
possible. La procédure de calcul est expliquée dans la prochaine section.
2.2.1 Méthodes
La corrélation d’images par l’approche globale a l’avantage de traiter le problème de corré-
lation à la manière des éléments finis. Les hypothèses cinématiques des éléments utilisés (Q4)
sont les mêmes qu’en éléments finis, les fonctions de formes utilisées pour l’interpolation des
champs de déplacement sont identiques, assurant ainsi une cohérence entre les deux approches.
La méthode consiste donc à récupérer les champs de déplacement en chaque nœud du maillage
de corrélation et, de les fournir en entrée au code de calcul éléments finis CASTEM2013. La
figure III.7 résume la procédure d’obtention des champs de déformation. Les éléments Q4 dis-
posent chacun de 4 nœuds et 4 points de Gauss. Initialement CASTEM2013 utilise les fonctions
de forme des éléments pour effectuer une interpolation bilinéaire à partir des déplacements de
chaque nœud. La première étape consiste à calculer les gradients de déplacement en dérivant
ces fonctions de forme en chaque point de Gauss. Ainsi on obtient des champs non uniformes
au sein de chaque élément. La deuxième étape consiste à obtenir les gradients de déplacements
en chaque nœud en faisant la moyenne des valeurs aux points de Gauss voisins. A travers ces
différentes étapes on peut remarquer que finalement les valeurs des déformations à un nœud
sont obtenues en tenant compte de son voisinage proche, c’est-à-dire les 8 nœuds des éléments
voisins. La représentation graphique des champs de déformation est finalement obtenue par in-
terpolation des champs de déformation aux nœuds à l’aide des fonctions de forme des éléments.
Cette procédure est utilisée pour tous les calculs de déformation et sera étendue au cas 3D.
Nous reviendrons sur les quelques particularités du cas 3D.
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Figure III.7 – Procédure d’obtention des champs de déformation par CASTEM2013
2.2.2 Analyses des champs de déformation
Bien que les mécanismes d’endommagement soient largement détaillés dans le chapitre 2,
les mécanismes de déformation à l’origine sont inconnus. L’atout principal de se servir de la
texture naturelle du matériau pour effectuer la corrélation d’images est de pouvoir relier les
champs de déformation à la répartition spatiale des différentes phases.
La figure III.8 (a) montre le maillage préalablement défini sur la région que l’on souhaite
suivre tout au cours de l’essai. Il faut noter que le maillage a été choisi très judicieusement
vis-à-vis de la microstructure et de la résolution des champs cinématiques que l’on souhaite
mesurer. En effet il faut que le maillage soit assez grand pour que chaque élément du maillage
puisse disposer d’un marquage assurant ainsi la convergence de l’algorithme de corrélation. Par
ailleurs, le maillage doit être assez petit pour capter les micromécanismes de déformation. Une
fois le tenseur des déformations obtenu, la déformation équivalente est calculée en tous points
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3εD : εD (III.34)
Où ε
D
est la partie déviatorique du tenseur des déformations linéarisées.
La figure III.8 (b) montre la répartition des isocontours des champs de déformation équi-
valente superposée à la microstructure. L’échantillon correspondant n’a pas été traité ther-
miquement, par conséquent les particules de silicium minces et allongées sont très difficiles à
discerner, elles se trouvent néanmoins dans les zones apparaissant en gris clair. L’aluminium
dendritique apparaît en gris foncé. En observant les isocontours de la déformation équivalente il
semble que l’essentiel de la déformation du matériau reste localisée dans la zone eutectique (ne
contenant pas d’intermétalliques) et dans l’aluminium dendritique. A côté de l’aluminium-α les
isocontours de la déformation décrivent assez bien la forme des dendrites avec des amplitudes
de déformation plus élevées que dans les régions contenant des intermétalliques.
(a) Maillage ZOI= 64x64 pixels (b) Isovaleurs
Figure III.8 – Champs de déformation équivalente,1 pixel= 0.3 µm : éprouvette non traitée thermique-
ment
Les intermétalliques sont des écrans à la déformation. On observe mieux ce phénomène dans
la figure III.9. Le grossissement est ici deux fois plus élevé que dans la figure III.8. L’échantillon
n’a pas été traité thermiquement. On peut nettement observer que les amas d’intermétalliques
font écran à la déformation, qui se localise dans les régions contenant des particules de silicium
et dans l’aluminium dendritique.
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(a) Maillage ZOI= 64x64 pixels (b) Isovaleurs
Figure III.9 – Déformation équivalente, 1 pixel= 0.15µm :éprouvette non traitée thermiquement
La figure III.10(b) représente les champs de déformation équivalente obtenus lors de la
traction in situ sur une éprouvette préalablement traitée thermiquement. Les mécanismes de
déformation sont identiques à ceux observés dans les éprouvettes non traitées thermiquement.
Il apparaît ici clairement deux bandes de localisation orientées à environ 45˚dans le même sens
que les particules de silicium. Le niveau de déformation dans ces bandes de localisation excède
les 2% alors qu’au niveau des amas d’intermétalliques il dépasse à peine les 0.1%. La figure
III.10(d) montre l’apparition de bandes de glissement à l’endroit où la déformation se localise.
Ces lignes de glissement sont aussi visibles sur la carte des résidus dans la figure III.10(c). On
peut remarquer que ces lignes de glissement correspondent à un cisaillement à l’interface entre
la matrice d’aluminium et les particules de silicium. Ceci est en accord avec les mécanismes de
décohésion décrits dans le chapitre 2 II.22.
Dans le chapitre 2, des observations au MEB et en tomographie ont montré que l’endomma-
gement se produisait essentiellement par rupture des particules intermétalliques et décohésion
à l’interface des particules de silicium. Lorsque la déformation devient importante on note le
détachement d’amas de particules intermétalliques de la particule interconnectée initiale II.22.
Les mécanismes de déformation montrent donc que le détachement de ces amas de particules
intermétalliques sont dus à la progression des bandes de localisation de la déformation. Les
particules intermétalliques étant fragiles, interconnectées et très peu déformables, le clivage des
amas est dû au passage des bandes de localisation. Ces bandes de localisation n’ayant d’autres
choix que de se propager aux endroits correspondant aux points faibles (connexion assurée par
peu de branches) de la particule intermétallique interconnectée initiale.
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(a) Maillage ZOI= 64x64 pixels (b) Isovaleurs
(c) Résidus de corrélation
(d) Image MEB du ROI
Figure III.10 – Déformation équivalente, 1 pixel= 0.3 µm : éprouvette traitée thermiquement
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3 Mesures de champs 3D
Avec les progrès des techniques d’imagerie en tomographie, les techniques de corrélation
d’images se sont étendues au cas 3D apportant ainsi des informations supplémentaires par
rapport aux techniques classiques 2D. L’intérêt majeur de la corrélation d’images 3D est pour
l’étude de l’endommagement [90, 109, 131] des matériaux. La corrélation d’images 3D permet de
relier l’endommagement qui est une variable interne aux mécanismes de déformations locales
au cœur de la matière jusque-là inaccessibles. Comme pour les techniques 2D deux groupes
d’algorithmes de corrélation d’images existent, ceux plus répandus basés sur une approche locale
[55, 96] et ceux basés sur une approche globale [132]. Pour nos études nous avons utilisé le logiciel
CMV3D développé au laboratoire Navier de l’école des Ponts et Chaussées. CMV3D permet
d’obtenir des champs de déplacements à partir d’images 3D. CMV3D utilise une approche locale
de la corrélation d’images dont on va brièvement rappeler le principe.
3.1 Formulation mathématique du problème de corrélation 3D
La corrélation d’images par l’approche locale consiste à rechercher l’homologue de chaque
fenêtre de corrélation indépendamment lors de la transformation. Soit X la position des points
dans la configuration de référence et x la position dans l’état déformé. On peut exprimer les
champs de déplacement par :
U(X) = x−X (III.35)
Il existe une transformation matérielle x = φ(X) telle que :
φ(X) = X +U(X) (III.36)
En faisant un développement de Taylor à l’ordre 1 et en supposant la variation des champs de
déplacements linéaires, cette transformation matérielle peut être approchée par :




La transformation correspond à une translation et un gradient local homogène dans la fenêtre
de corrélation. Cette transformation prend donc en compte la déformation locale et la rotation
de corps rigide. En 3D elle est définie par 12 paramètres : 3 composantes de translation et 9
paramètres du gradient de la transformation
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III.3 Mesures de champs 3D
3.1.1 Coefficient de corrélation
Pour déterminer le minimum de la transformation locale f(X)−g(φ0(X)), l’approche locale











Cette formulation du coefficient de corrélation est identique à celle formulée dans le chapitre 2
et n’est pas sensible à la variation de contraste et de luminosité. En 3D elle permet d’approximer
au voxel près le déplacement du centre de chaque fenêtre de corrélation.
3.1.2 Procédure de minimisation et précision subvoxel
Le coefficient de corrélation permet d’obtenir dans un premier temps un vecteur P0 cor-
respondant à la meilleure approximation de φ0 pour une translation au voxel près. Pour ob-
tenir P0 on explore toutes les translations entières de voxels possibles sur une zone de re-
cherche choisie. Cette position est déduite de la translation connue du point calculé précé-
demment. La procédure de minimisation consiste à rechercher une position plus fine (fraction
de voxel) P par la méthode du premier gradient en partant de la position initiale P0, avec
P0 = (u0, v0, w0, 0, 0, 0, 0, 0, 0, 0, 0, 0). On a P =
(




















procédure que nous appellerons procédure d’optimisation, consiste à construire une suite dé-
croissante Pn et de calculer le gradient du coefficient de corrélation C :








Où a est un paramètre à ajuster qui correspond à la distance entre deux valeurs successives de
la suite Pn
‖Pn+1 − Pn‖ = a (III.40)
Dans la procédure une interpolation trilinéaire des niveaux de gris a été choisie. La convergence
de l’algorithme est fixée par un test lorsque la norme du gradient est inférieure à une limite in-
finitésimale (critère d’arrêt). A l’issue de ce calcul, la procédure de corrélation permet d’obtenir
la position finale dans l’image déformée de chaque point défini à l’état de référence.
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3.2 Champs de déplacement 3D
La technique de la corrélation d’images par l’approche locale estime le déplacement du centre
de chaque fenêtre de corrélation au cours du chargement. Les centres des fenêtres de corrélation
sont utilisés pour construire un maillage régulier dont les éléments sont des cubes à 8 nœuds. La
taille des fenêtres de corrélation détermine l’espacement de la grille, elle a été choisie vis-à-vis de
la microstructure afin de garantir un marquage indispensable pour la corrélation d’images. Les
volumes reconstruits sur la ligne ID15 de l’ESRF ne permettent pas d’observer tous les détails de
la microstructure comme dans les images MEB (voir chapitre 2). Le marquage est ici seulement
assuré par les particules intermétalliques, qui apparaissent en blanc dans un fond grisé qui
regroupe les particules de silicium et la matrice d’aluminium (voir figure III.11). Comme pour
les images MEB un pré-traitement d’images est nécessaire afin d’atténuer le bruit aléatoire lié
à l’imagerie. Pour cela un filtre gaussien 3D a été utilisé par l’intermédiaire du logiciel ImageJ.
La figure III.12 représente l’erreur systématique et aléatoire calculée par les équations (III.26)
et (III.25). On peut voir que le filtrage des images contribue à améliorer très considérablement
la précision sur la mesure des déplacements. Cette amélioration est d’ailleurs plus élevée pour
les déplacements subpixels proches de 0 et 1. Ce qui permet de gagner en précision de mesure
pour les petites déformations. La figure III.13 représente les champs de déplacements mesurés
dans la région proche de l’entaille.
Figure III.11 – Observation d’une section d’éprouvette montrant la taille des fenêtres de corrélation
(32x32x32 voxels) : Les noeuds du maillage final correspondent aux centres des fenêtres de corrélation.
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(a) Erreur aléatoire
(b) Erreur systématique
Figure III.12 – Courbes d’erreur (a) aléatoire et (b) systématique : uxerr, uyerr,uzerr représente les
erreurs respectivement selon les axes x et y et z pour les images non filtrées, et uxerrf , uyerrf , uzerrf les
erreurs pour les images filtrées
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Figure III.13 – Champs de déplacements 3D obtenus par CMV3D dans la région de l’entaille pour un
déplacement macroscopique imposé de UZ = 370 µm (fin d’essai) - 1 voxel = 1.4 µm
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3.3 Calcul des déformations
Les techniques utilisées pour le calcul des déformations 2D sont ici étendues au cas 3D.
Le tenseur des déformations linéarisées est calculé de la même manière que dans le cas 2D,
c’est-à-dire via le code de calcul éléments finis CASTEM2013. Les éléments du maillage ne sont
plus des Q4 mais des Q8 contenant huit points de Gauss. La figure III.14 représente les champs
des déformations équivalentes mesurées en tout points de l’éprouvette par corrélation d’images
numérique 3D. Les états représentés ici correspondent aux trois derniers états avant la rupture
de l’éprouvette. Les figures III.14 (b), (d) et (f) représentent une coupe de l’éprouvette qui
permet d’observer les champs de déformations à cœur. On peut observer sur les figures III.14
(a), (c) et (e) une localisation à 45 ˚des champs de déformation due à l’entaille. Cependant cette
localisation en bande s’estompe au cœur de l’éprouvette pour se concentrer en fond d’entaille.
Ces observations mettent clairement en évidence que les mécanismes de déformations au cœur
de l’éprouvette et à la surface ne sont pas les mêmes. Cette observation conforte la nécessité de
procéder à des études 3D, les études 2D n’étant représentatives que des mécanismes en surface.
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Figure III.14 – Champs de déformations équivalentes dans la région de l’entaille correspondant aux
trois derniers états de chargement avant la rupture de l’éprouvette : (a) (c) (e) représente toute la région
observée et (b) (d) (e) correspondent à observation de la même région avec une coupe à mi-épaisseur - 1
voxel = 1.4 µm
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4 Mesures de l’endommagement
4.1 Principe
Nous définissons ici l’endommagement comme étant la variation de volume lors du charge-
ment (sans la variation de volume due à la déformation élastique), le matériau étant considéré









On peut donc mesurer l’endommagement du matériau lors du chargement à l’aide d’une
part de la fraction volumique des cavités détectées, et d’autre part, par la dilatation du maté-
riau qui correspond à la trace du tenseur des déformations mesurées.
La figure III.15 montre les champs de dilatation en tout points dans la région de l’entaille.
L’état de chargement est le même que dans la figure III.14. Comme on pouvait s’y attendre
l’endommagement, comme la déformation, est localisé en fond d’entaille. On peut voir que
l’endommagement est maximal aux points où la déformation est maximale, laissant a priori
penser que l’endommagement est guidé par la déformation. Nous reviendrons sur ce point. Par
ailleurs à l’aide des images tomographiques, on peut mesurer l’endommagement en quantifiant
la porosité lors du chargement. Le maillage utilisé pour la corrélation d’images numériques peut
aussi servir de grille pour mesurer la fraction volumique moyenne de vides pour chaque élément.
On peut ainsi suivre tout au long de l’essai l’évolution de la fraction volumique de cavités
pour chaque élément. Pour une meilleure précision la déformation des éléments est prise en
compte. En effet, pour chaque état de chargement, les éléments sont d’abord déformés de la
valeur du déplacement mesuré. Ensuite les 6 faces de l’octaèdre servent à définir le domaine de
mesure de l’élément. En procédant ainsi on peut directement comparer la porosité mesurée à
la déformation et dilatation du matériau. Dans la figure III.16, comme dans la figure III.15, la
porosité est localisée au niveau d’entaille, là où la déformation se localise et la triaxialité est la
plus importante. Les figures III.16 (b) et (d) montrent l’étendue de l’endommagement dans la
région de l’entaille en enlevant tous les éléments non endommagés.
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(a) (b)
Figure III.15 – Dilatation moyenne par élément mesurée par corrélation d’images 3D avec CMV3D :
La taille de fenêtre de corrélation est de 32x32x32 voxels - 1 voxel = 1.4 µm
(a) (b)
(c) (d)
Figure III.16 – Fraction volumique moyenne par élément de vides mesurée à partir des cavités détectées
par segmentation des images tomographiques : Avant dernier état de chargement - La taille d’un élément
est de 32x32x32 voxels - 1 voxel = 1.4 µm
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4.2 Comparaison des mesures de l’endommagement 3D et 2D
L’une des limitations majeures des techniques de tomographie au rayon X est la résolution.
La technique ne cesse de s’améliorer et aujourd’hui des résolutions de 0.7 µm peuvent être
atteintes en tomographie rapide sur la ligne ID15 de l’ESRF. Des images à très haute résolu-
tions conduisent cependant à des données de très grandes taille dont le traitement peut être
onéreux. Pour des microstructures dont les détails sont à l’échelle du micromètre, la résolution
des images doit être en dessous du micromètre sinon égale au micromètre.
La résolution des images tomographiques dont nous disposons est de (1.4 µm)3 pour 1 voxel,
ce qui est actuellement l’une des plus fines résolutions que l’on peut obtenir en imagerie 3D pour
des matériaux métalliques sur la ligne ID15. L’imagerie au microscope électronique à balayage
permet d’obtenir des images de bonne qualité (moins bruitées que les images tomographiques)
dont les résolutions sont bien au-dessus des limitations des techniques 3D. Nous voulons dans
cette partie étudier l’influence de la résolution sur la mesure de la porosité de notre matériau
au cours de la déformation. Une seconde étape consistera à identifier une loi d’endommagement.
La figure III.17 représente l’évolution de la porosité dans la région de l’entaille au cours du
chargement sous MEB. Les cavités ici de couleur rouge sont initialement segmentées et ensuite
superposées à la microstructure initiale. Les images sont de taille 1536 pixels x 2048 pixels pour
une taille de pixel = 0.585 µm (haute résolution). La première remarque est que les cavités sont
de très petites tailles, et leur densité augmente très rapidement en fonction du chargement.
Sur les figures III.17 (e) et (f) ont peut observer que la porosité se localise sous forme de
bandes symétriques à 45 ˚de part et d’autre de l’entaille. Sur la figure III.17 (f) on peut voir
apparaître de plus grandes cavités assimilables à des microfissures (formes allongées et orientées
perpendiculairement à la direction de traction). L’apparition de ces cavités est plus marquée
sur la bande côté gauche que la bande du côté droit indiquant a priori une propagation de la
fissure dans cette direction. Pour comprendre les mécanismes à l’origine de l’endommagement,
la technique de la corrélation d’images 2D précédemment décrite a été utilisée. On peut ainsi
avoir accès au tenseur des déformations en tout point de la région d’intérêt.
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Figure III.17 – Suivi de l’endommagement au cours de la traction dans la région de l’entaille - 1 pixel
= 0.585 µm
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La figure III.18 représente les champs de déplacements obtenus par corrélation d’images dans
la région de l’entaille. La figure III.19(a) représente la déformation équivalente correspondant à
la figure III.17 (f). Comme pour la porosité, on peut voir apparaitre deux bandes de cisaillement
à 45 ˚indiquant que l’endommagement est principalement contrôlé par la déformation plastique.
La figure III.19(b) représente la dilatation du matériau obtenue en calculant la trace du tenseur
des déformations. Il est à noter ici que la dilatation mesurée du matériau est en accord avec
la localisation de la porosité observée dans la figure III.17 (f). On peut ainsi observer une
localisation de l’endommagement du côté gauche de l’entaille. Pour connaître les relations qui
relient les différentes quantités (porosité, déformations équivalente, dilatation ) on peut calculer
l’évolution de leurs valeurs moyennes dans la région d’intérêt.
(a) Ux (b) Uy
Figure III.18 – Champs de déplacement obtenus par corrélation d’images dans la région de l’entaille -
1 pixel = 0.585 µm
(a) Déformation équivalente (b) Trace de la déformation (dilatation)
Figure III.19 – Visualisation 2D des champs de déformation (a) et de dilatation (b) dans la région de
l’encoche lors de la traction in situ dans le MEB
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Le tenseur des déformations moyen dans une région d’intérêt est obtenu en faisant la










3ED : ED (III.42)
La dilatation globale du matériau lors du chargement est obtenue en calculant la trace du
tenseur des déformations dans la région d’intérêt E :
Ekk = Trace(E) (III.43)
La trace de la déformation plastique moyenne due à la porosité est calculée à partir de la








La figure III.20 (b) représente l’évolution de la dilatation moyenne du matériau en fonction
de la déformation moyenne équivalente. L’accroissement de volume par dilatation s’accélère en
fonction du chargement. La figure III.20 (c) représente la trace de la déformation plastique due
à la porosité en fonction de la dilatation totale du matériau. Il est très intéressant d’observer que
la trace de la déformation plastique évolue de manière linéaire avec la trace de la déformation
totale, avec une pente de la droite presque égal à 1. Cette observation confirme que la porosité
est principalement responsable de l’accroissement de volume mesuré par corrélation d’image.
Donc la fraction de vides détectés en imagerie MEB est très proche de la fraction de vides
réellement présents dans le matériau.
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Figure III.20 – Évolution de l’endommagement lors de la traction in situ au MEB : (a) représente
l’évolution de la déformation équivalente mesurée en fonction de la déformation théorique imposée (en
considérant que l’éprouvette est lisse) (b) l’évolution de la trace de la déformation mesurée en fonction
de la déformation équivalente mesurée et (c) représente l’évolution théorique de la trace de la déformation
plastique cumulée calculée à partir de la porosité mesurée en fonction de la trace de la déformation mesurée.
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L’étude que nous avons menée en 2D est aussi réalisée en 3D en utilisant les volumes recons-
truits par tomographie. La figure III.21 représente la région (Reg2) qui a été suivie tout au cours
du chargement. La figure III.22 (c) représente l’évolution de la trace de la déformation plastique
en fonction de la trace de la déformation totale. Une différence notable est ici apparente par
rapport aux mesures 2D précédentes. En effet, la trace de la déformation plastique prédite par
la mesure de la porosité par tomographie est d’un ordre de grandeur inférieure à la dilatation
prédite par la corrélation d’image 3D. Une première raison avancée pour ce constat est que
les différentes opérations de traitement d’images (pour débruiter les images tomographiques)
ont contribué à éliminer une partie de la porosité. Une deuxième raison (qui est certainement
la raison majeure et sous entendue par la première), est que la résolution des images tomo-
graphiques (1.4 µm pour 1 voxel) n’est pas suffisante pour mesurer la porosité effective du
matériau. La porosité mesurée par tomographie ne peut pas directement être utilisée comme
variable d’endommagement du matériau. Par ailleurs la comparaison des mesures 2D et 3D
mettent en évidence que la majorité des vides qui se sont créés par germination n’évoluent pas
et restent en dessous du seuil de détection en tomographie qui a été fixé à 27 voxels. Ce constat
est d’autant plus étonnant que les mesures ont été effectuées dans la région de l’entaille où la
triaxialité est plus grande que 0.33.
(a)
Figure III.21 – Région d’intérêt choisie pour la caractérisation 3D de l’endommagement
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Figure III.22 – Évolution de l’endommagement 3D lors de la traction in situ à l’ESRF : (a) représente
l’évolution théorique de la trace de la déformation plastique cumulée calculée à partir de la porosité mesurée
en fonction de la déformation équivalente mesurée (b) l’évolution de la trace de la déformation mesurée
en fonction de la déformation équivalente mesurée et (c) représente l’évolution de la déformation plastique
cumulée calculée à partir de la porosité mesurée en fonction de la trace de la déformation mesurée
103
Chapitre III. MECANISMES DE DEFORMATION ET MODELISATION
NUMERIQUE DE L’ENDOMMAGEMENT
A partir des mesures de la porosité surfacique effectuées à l’aide des images MEB, nous
pouvons classifier les vides en deux groupes : ceux qui sont susceptibles d’être vus en tomo-
graphie et ceux qui ne peuvent pas être vus en tomographie. Pour qu’un vide soit visible en
tomographie il doit avoir un volume minimum de 27 voxels, s’il est ramené à un cube il doit
avoir une section minimale de 9 pixels (1 voxel 1.4x1.4x1.4µm3). En arrondissant, la longueur
d’un pixel-tomo vaut à peu près 3 pixels-MEB (1 pixel-MEB = 0.585x0.585µm2). La surface
initiale de 9 pixels en tomographie équivaut à peu près à une surface de 81 pixels en imagerie
2D. La figure III.23 représente la fraction surfacique de vides totale et la fraction surfacique des
vides dont les surfaces sont supérieures à 81 pixels-MEB. On peut remarquer que la fraction
surfacique des vides dont la surface est supérieure à 81 pixels-MEB est plus petite d’un ordre de
grandeur (facteur 10) que la fraction surfacique totale mesurée, ce qui est analogue aux mesures
de tomographie.


















Figure III.23 – Évolution de la fraction volumique de vides en fonction de la déformation macroscopique
imposée : (All) représente la fraction volumique totale dans la région d’intérêt f(v> 81 pixels) représente la
fraction volumique des cavités dont le volume fait plus 81 pixels 1 pixel = 0.585x0.585µm2
Pour résumer, quel que soit le type d’image (image tomographique, images MEB ) la cor-
rélation d’images numérique rend bien compte de l’endommagement à travers la mesure de
la dilatation. L’observation à l’échelle du micromètre (tomographie ) et en dessous (microsco-
pie électronique à balayage ) a mis en évidence l’existence de deux populations de cavités.
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Ces nouvelles observations nous permettent de revenir sur ce qui avait était dit dans la partie
II.25 et de compléter les conclusions. A l’aide de l’algorithme de suivi d’objets, appliqué aux
images tomographiques, nous avions remarqué que l’endommagement évoluait essentiellement
par germination puis par coalescence de ces nouvelles cavités. Au vu des observations 2D par
microscopie électronique à balayage, le terme germination initialement employé doit être revu.
En effet les cavités nouvellement apparues dans les images tomographiques sont en réalité des
cavités en phase de croissance. A travers les images MEB on peut observer que les cavités
germinées sont très proches les unes des autres ce qui explique la coalescence systématique des
cavités observées en tomographie. Pour la suite de nos travaux, en vue de la modélisation de
l’endommagement, nous ferons la distinction suivante :
◦fg = 1-exp(Epkke) la porosité mesurée par tomographie (cavités en phase de croissance)
◦ft = 1-exp(Ekk) la porosité totale mesurée par corrélation d’images
◦fn = ft - fg la porosité due à la germination de vides
Au vu des observations que nous avons réalisées grâce à l’algorithme de suivi d’objets, sur l’évo-
lution des cavités au cours du chargement, le terme croissance utilisé pour la porosité mesurée
par tomographie est une extension grossière. En effet nous avions remarqué que l’endommage-
ment se propageait essentiellement par coalescence des petites cavités qui venaient de dépasser
le seuil de détection en tomographie. Utiliser le terme croissance pour l’ensemble de la porosité
consiste à modéliser l’endommagement comme étant l’évolution d’une cavité individuelle dans
une matrice incompressible. Cette approche est bien sûr approximative mais reste néanmoins
la base des modèles d’endommagement utilisant une approche micromécanique du problème.
Ces modèles sont décrits dans la section suivante.
105
Chapitre III. MECANISMES DE DEFORMATION ET MODELISATION
NUMERIQUE DE L’ENDOMMAGEMENT
5 Modélisation de l’endommagement
5.1 Introduction
L’étude de l’endommagement sert principalement à garantir l’intégrité des structures lors
de leur service. Il s’agit de pouvoir prédire la ruine des structures en se basant sur des modèles
phénoménologiques de la mécanique des milieux continus. L’endommagement est associé à
l’apparition de défauts (cavités, fissures, ...) lors de la déformation du matériau. L’apparition
de ces défauts conduit progressivement et irréversiblement à une perte de rigidité de la structure
qui finit par céder en rompant. Les modes de ruines des structures sont intrinsèquement liés
au matériau constitutif. Les matériaux sont ainsi classés en familles en fonction de leur mode
de rupture. Deux grandes familles existent : les matériaux fragiles et les matériaux ductiles.
L’étude de la rupture des matériaux fragiles a commencé beaucoup plus tôt dès les années 1920
avec les travaux de Griffith [58], alors que l’étude de l’endommagement ductile n’a commencé
que dans les années 1968 avec les travaux de Rice et Tracey [126, 127]. Dans la catégorie des
matériaux ductiles deux approches de l’étude de l’endommagement existent : l’approche globale
et l’approche locale. L’approche globale étudie l’endommagement à l’échelle macroscopique
basée sur la densité surfacique de défauts, elle a été initiée par Kachanov [81] dans les années
1958 puis reprise et étendue par Lemaitre et Chaboche [31]. L’approche locale se base sur
une approche micromécanique du problème consistant à décrire explicitement l’évolution des
cavités (germination, croissance, coalescence). Nous utiliserons cette dernière approche pour
décrire l’endommagement de notre matériau. Pour comprendre les fondements des théories de
l’approche locale, une liste non exhaustive des modèles d’endommagement est présentée dans
l’annexe 3.
5.2 Estimation de la triaxialité dans la région de l’entaille
Les modèles d’endommagement présentés dans l’annexe 3 mettent l’accent sur la forte in-
fluence de la triaxialité sur l’évolution de l’endommagement. Afin de connaître quel est l’état de
triaxialité dans notre éprouvette, notamment dans la région de l’entaille, nous avons modélisé
par éléments finis l’essai de traction. L’éprouvette n’a pas été modélisée entièrement. Seulement
une partie apparaissant dans la région d’intérêt des volumes de tomographie a été modélisée.
La forme de l’encoche est modélisée par une demi ellipse respectant les dimensions réelles de
l’encoche (voir figure III.24). Les conditions aux limites sont imposées sur les bords du maillage
notés ici haut et bas. Nous imposons des conditions aux limites en déplacement issues de la cor-
rélation d’images numériques. Le déplacement imposé sur la partie haut et bas de l’éprouvette
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conditions aux limites en
 déplacements obtenues
 par corrélation d'images 
Région totale  étudiée
(b) Domaine maillée
Figure III.24 – Maillage de la région choisie pour la modélisation par éléments finis : Sur les nœuds des
sections Haut et Bas du maillage éléments finis, nous imposons un déplacement selon Uz constant et égale
à la moyenne des déplacements mesurés par corrélation d’images sur les sections Haut Bas de la région
correspondante.
maillée est la moyenne des champs de déplacements selon l’axe vertical Uz mesurés par corré-
lation d’images sur les sections correspondantes. Le matériau obéit à une loi de Voce identifiée
à partir des essais de traction . Les paramètres sont rappelés dans le tableau IV.1.
L’endommagement est pris en compte de façon approximative (macroscopique) par la loi de
comportement déterminée expérimentalement en traction uniaxiale. En effet, à ce stade, nous
n’avons pas introduit de modélisation micromécanique de l’endommagement. Les valeurs de la
triaxialité des contraintes seront donc considérées comme une indication.
Paramètres Traction
σ0 (Mpa) 110
Q = (σu − σ0) (Mpa) 62.1
b 28.5
α (Mpa) 123.8
E (Gpa) 83 Gpa
ν 0.3
Tableau III.1 – Paramètres de Voce identifiés à partir des essais de traction sur éprouvette traitée
thermiquement
Aucun déplacement en Ux et Uy n’est imposé sur les deux bords. La figure III.25 représente
les champs de déplacement obtenus au dernier état de chargement juste avant la rupture de
l’éprouvette.
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Figure III.25 – Champs de déplacement obtenu par modélisation par éléments finis au dernier état de
chargement
La figure III.26 représente les champs de déformation pour différentes coupes de la région
modélisée. On voit que la déformation se localise à 45˚à la surface de l’éprouvette et reste
concentrée en fond d’entaille à cœur (résultat classique des éprouvettes entaillées). La figure
III.27 montre le champs de triaxialité obtenue.
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Figure III.26 – Champs déformation équivalente obtenu par éléments finis dans la région de l’entaille
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Figure III.27 – Champs de triaxialité des contrainte
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Le but de la modélisation par éléments finis de l’éprouvette est de pouvoir connaître l’état
de triaxialité dans la région dans laquelle nous mesurons la porosité en tomographie. Plusieurs
régions ont été découpées et une moyenne volumique de la triaxialité est réalisée pour chaque
région. La figure III.28 et III.29 représente l’évolution de la moyenne des champs de triaxialité
en fonction du temps pour différentes régions. On constate que la triaxialité n’évolue presque
pas et vaut 0.45 en fond d’entaille et 0.33 partout ailleurs.
(b)
Figure III.28 – Évolution de la triaxialité au cours du temps : (a) régions suivies au cours du temps
(b) évolution de la triaxialité moyenne dans la région considérée
(a) région suivie (b) évolution de la triaxialité
Figure III.29 – Évolution de la triaxialité au cours du temps : (a) régions suivies au cours du temps
(b) évolution de la triaxialité moyenne dans la région considérée
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5.3 Identification des paramètres du modèle GTN
Le modèle GTN a été choisi pour modéliser l’endommagement du matériau. Le logiciel de
calcul éléments finis Zebulon a été utilisé. Nous voulons dans cette partie identifier les para-
mètres du modèle pour décrire le comportement du matériau. Les lois d’évolution de la porosité
obtenues par la tomographie sont ici utilisées comme paramètres d’entrée.
Les paramètres de germination et de croissance de cavités sont donc introduits comme ils
ont été définis dans la partie 4.2. La procédure choisie consiste à utiliser une cellule cubique
unitaire obéissant à la loi GTN. Cette cellule unitaire est soumise à un essai de traction simple,
les paramètres du modèle sont alors choisis pour que le modèle éléments finis soit le plus proche
possible du comportement expérimental.
La loi de germination de type exponentielle de Needleman a été choisie, et les paramètres
ont été fixés de telle sorte qu’elle soit le plus proche possible de la loi expérimentale. La figure
III.30 montre la comparaison des lois de germination mesurée et simulée. Plusieurs régions de
mesure (avec un grand volume) ont été choisies dans l’éprouvette pour être sûr que la loi de
germination soit représentative.
La loi de croissance est la fraction volumique des cavités mesurée par tomographie. Il est
important de noter que cette porosité a été mesurée dans la région de l’entaille, et il a été montré
par les simulations éléments finis de l’éprouvette que la triaxialité dans cette région vaut 0.45.
Alors que la triaxialité dans l’essai de traction simulé sur la cellule unitaire vaut seulement
0.33. Ainsi, pour prendre en compte la triaxialité plus élevée dans la région de l’entaille, on
joue sur la valeur de q2 qui a été fixée à 1.4. Le dernier paramètre à fixer est q1. Sa valeur
est choisie de façon à ce que la loi de croissance simulée se superpose parfaitement à la loi de
croissance expérimentale obtenue par tomographie. La figure III.31 montre l’évolution de la loi
de croissance simulée et expérimentale. Le paramètre q1 a été fixé 0.68.
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Figure III.30 – Evolution de la fraction volumique de vides nucléés mesurée et simulée en fonction de
la déformation imposée

















Figure III.31 – Evolution de la loi de croissance mesurée et simulée en fonction de la déformation
imposée
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Une fois la loi de croissance identifiée, le paramètre q2 est ramené à 1. Dans une dernière
étape on compare l’essai de traction simulé avec les essais de traction macroscopiques réalisés
en laboratoire dans la figure III.32. La courbe de traction simulée se rapproche assez bien de
la courbe expérimentale (MEB). Des différences sont cependant observables. Lorsque l’endom-
magement devient important (à partir de 9% de déformation imposée) un écart apparaît entre
la courbe expérimentale et simulée. Cet écart est dû au début de la phase de croissance (simu-
lation) qui provoque un adoucissement du matériau.
Dans tous les essais de traction sur éprouvettes lisses, aucun adoucissement n’est observé.
Comme nous l’avons décrit dans le chapitre 1, la rupture de l’éprouvette survient brutalement
après un comportement élasto-plastique avec écrouissage. Pour les éprouvettes entaillées le mé-
canisme de rupture est différent, comme nous l’avons décrit dans le chapitre 2 une fissure stable
se crée systématiquement en fond d’entaille et se propage progressivement jusqu’à la rupture
de l’éprouvette. Ces observations mettent en évidence l’effet de la localisation des déformations
et de la triaxialité sur la croissance-coalescence des cavités (Tinet et al. [149]). On peut aussi
observer un effet de taille de l’éprouvette. En effet quand la section de l’éprouvette est plus
importante (courbe Exp1) on peut voir que la déformation à rupture augmente. Besson et al.
[9] ont fait les mêmes observations sur d’autres alliages d’aluminium coulés. Ces observations
mettent en exergue l’importance du choix judicieux de la taille de l’éprouvette vis à vis de la loi
d’endommagement que l’on souhaite identifier. Des études basées sur des moyens de mesures
locales sont de ce fait à privilégier.
Les déformations locales dans les éprouvettes lisses n’atteignent jamais les niveaux des
déformations en fond d’entaille dans le cas des éprouvettes entaillées. La germination de cavités
(rupture décohésion des particules de seconde phase) reste donc prépondérante sans pour autant
que ces dernières ne croissent. Le matériau en se déformant devient donc progressivement
poreux. Cette porosité se créant au sein du matériau est responsable de la rupture brutale de
l’éprouvette en fin d’essai. En effet, en fin d’essai, quand une fissure se crée, elle se propage de
manière instable à cause de la porosité très importante. La croissance-coalescence des cavités
observées dans les éprouvettes entaillées n’a pas lieu dans les éprouvettes lisses ou, du moins
elle a lieu de manière quasi instable conduisant instantanément à la ruine de l’éprouvette (voir
figureIII.33). Ce phénomène explique la différence de comportement entre la courbe de traction
simulée et la courbe expérimentale.
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Figure III.32 – Courbe contrainte déformation simulée à partir des paramètres identifiés et courbes
de traction expérimentales : (Sim) est la courbe obtenue par simulation numérique (Exp1) est la courbe
expérimentale obtenue à partir d’un essai de traction sur une éprouvette lisse ayant pour section 3x3mm
(Exp2 MEB) la courbe expérimentale obtenue à partir d’un essai de traction dans le MEB sur une éprouvette
lisse de section 3x1mm
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Figure III.33 – Schématisation des mécanismes d’endommagement dans une éprouvette lisse et entaillée
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La figure III.34 montre sur le même graphique l’évolution simulée de l’endommagement(fg
fn ft), la dilatation totale du matériau εkk, la dilatation due à la déformation élastique εkke et la
dilatation due à la déformation plastique εpkk. On peut ainsi voir que le modèle GTN suppose que
la dilatation du matériau est principalement contrôlée par la croissance des cavités(fg w pkk).
La dilatation due à la germination des cavités n’est pas prise en compte.




















Figure III.34 – Relation entre déformation et endommagement simulé par le modèle GTN
Il apparaît ici une grande contradiction entre le comportement réel du matériau et le modèle
de GTN. Etant donné que la loi de comportement du matériau est celle identifiée à partir l’essai
de traction, tant que le chargement est monotone on peut très bien décrire le comportement du
matériau. Cependant la modélisation devient fausse dès lors que notre cellule élémentaire est
sollicitée en compression. En effet, dans le chapitre 1, à l’aide d’essai de traction et compression
macroscopique nous avions montré que le comportement du matériau était différent selon le
mode de sollicitation. Ainsi le matériau était bien plus résistant en compression qu’en traction.
Bien qu’on endommage massivement le matériau en compression, comme l’ont prouvé Guillermo
et al [4], cet endommagement est plus critique en traction (fermeture des cavités en compression
et ouverture en traction). L’utilisation du modèle GTN pour décrire l’endommagement du
matériau comporte donc une démarche d’homogénéisation implicite à plusieurs échelles dont,
le principe est expliqué dans la figure III.35. Ainsi le comportement du premier milieu homogène
est celui identifié à partir des essais de traction macroscopiques réalisés sur éprouvettes lisses.
Le comportement du milieu homogène final est obtenu en introduisant une loi de croissance qui
est obtenue grâce aux mesures expérimentales.
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Figure III.35 – Principe de l’homogénéisation multiéchelle du modèle GTN
Pour être indépendant du type de sollicitation il faudrait que le modèle d’endommagement
puisse prendre en compte les deux populations de cavités. On pourrait dans ce cas utiliser une
loi de comportement générale pour le matériau. Des modèles ont été récemment développés et








Tableau III.2 – Récapitulatif des paramètres du modèle GTN identifiés
5.4 Modèles pour décrire l’endommagement de matériaux ductiles
à deux populations de cavités
Les précédentes études sur l’endommagement de l’alliage AlSi12Ni ont montré l’existence
de deux populations de cavités. En effet, il existe plusieurs petites cavités (seconde population)
dont la taille caractéristique est de l’ordre du micromètre et en dessous. Ces cavités ne sont pas
détectables en tomographie et seulement les cavités en phase de croissance (première popula-
tion) le deviennent au cours de la déformation. L’existence de ces deux types de cavités pose
un problème au modèle d’endommagement classique de Gurson. En effet le modèle de Gurson,
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basé sur une théorie d’homogénéisation, suppose que tous les vides dans un volume représen-
tatif évoluent lors de la déformation. Les études expérimentales que nous avons réalisées au
MEB montrent clairement qu’il existe une population de cavités qui n’évoluent pas au cours
de la déformation (leur nombre augmente mais ils restent petits), ou du moins pas assez pour
parler de croissance. Ce mode d’endommagement n’est pas inédit et des études [9, 100, 118]
récentes prouvent l’existence de ces deux populations dans d’autres matériaux. Relativement
peu d’études se sont intéressées à la modélisation de ce type d’endommagement. On peut citer
les travaux de Fabregue et al. [46] qui étudient l’influence de la seconde population de cavités
sur la ductilité en modélisant une sphère creuse évoluant dans une matrice obéissant au modèle
de Gurson. Ils trouvent que, plus la fraction volumique de la seconde population est élevée,
moins le matériau est ductile. D’autres auteurs [47] ont explicitement inclus une seconde po-
pulation de cavités dans la matrice contenant une sphère creuse plus grande. Ils trouvent que
les secondes populations de cavités sont à l’origine des bandes de localisation de la déforma-
tion. Perrin et Leblond [120], Vincent et al. [155–157], Julien et al. [79], ont développé des
modèles d’endommagement pour des matériaux contenant deux populations de cavités (voir
figure III.36) à l’échelle microscopique et mésoscopique.
Figure III.36 – Modèle du matériau à deux populations de vides
Nous choisissons de discuter ici les modèles de Ponte Ponte Castañeda [30] et celui de Michel
et Suquet [107] reprises par Shen et al. [138] et présentés respectivement dans les équations
(III.45) (III.46). Ces modèles sont basés sur une approche de type Gurson (principe variationnel
en choisissant un champs de vitesse optimum, voir figure III.36) et dépendent de la fraction
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volumique de la seconde population de vides à l’échelle microscopique. Les fractions volumiques




































− 1− f 2e = 0 (III.46)
Les lois d’évolution des paramètres internes fe et fb peuvent être obtenues par la méthode
sécante à N phases appliquée à un composite linéaire [154]. Ainsi on note wb le volume occupé
par la seconde population de cavités (cavités à l’échelle microscopique), we le volume occupé








= fb(1− fe) (III.47)
où fba est la fraction volumique absolue de la seconde population de cavités. La porosité totale
étant fe + fba et en considérant la matrice incompressible on peut écrire :
f˙e + f˙ba = (1− fe − fba)Trace(ε˙p) (III.48)
De plus la dérivée de l’équation (III.47) nous donne :
f˙ba = f˙b(1− fe)− fbf˙e (III.49)
A l’aide des équations (III.49) et (III.48) on peut obtenir (en négligeant f˙bfe et f˙efb) :
f˙b
(1− fb)(1− fe) +
f˙e
(1− fb)(1− fe) = Trace(ε˙
p) (III.50)
On obtient ainsi une dépendance de Trace(ε˙p) par rapport à la fraction volumique des deux
populations de cavités à différentes échelles. Comme dans le modèle GTN une loi de germination
continue de cavités peut être introduite. En considérant que les cavités à l’échelle microscopique
sont des cavités germinées qui n’évoluent pas ou peu au cours de la déformation on peut écrire :
f˙b = Aε˙peq (III.51)
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où A est défini comme dans l’équation (14). On peut ainsi inclure une loi de germination
continue, identifiée à partir de la corrélation d’images (moyen très robuste de caractérisation
de l’endommagement). En procédant ainsi une loi de comportement unique déterminée à partir
d’un essai de compression, peut être utilisée pour le matériau. En effet on considérera que la
loi de comportement identifiée à partir de l’essai de compression sera la plus proche possible
du comportement du matériau sain. Bien évidemment, comme nous l’avons montré dans le
chapitre 1 3.5, cela est une approximation comportant des limites.
Par ailleurs les fonctions de charge des modèles de Gurson (Gur), Ponte Castaneda (PC) et
Michel et Suquet (MS) sont représentées dans la figure III.37 pour différentes valeurs de fe et
fb. Dans le modèle de Gurson, f est remplacée par fe. On remarquera que, si on prend fb = 0,
les modèles MS et PC sont égaux à Gur. En effet, comme dans Gur, la forme des critères PC
et MS conditionne l’évolution de la triaxialité avec le taux de croissance des cavités (cavités
à l’échelle mesoscopique) de manière exponentielle. La porosité à l’échelle inférieure (échelle
microscopique) est conditionnée avec le carré de la triaxialité et le rapport de la contrainte
équivalente sur la contrainte d’écoulement. On prend ainsi en compte l’adoucissement du ma-
tériau en fonction de l’augmentation de la porosité à l’échelle microscopique.
Dans la figure III.37 (a) on peut voir que, si on prend fb plus petit que fe et pour des
triaxialités de l’ordre de 0.45, les fonctions de charge des trois modèles sont équivalentes. Ce-
pendant quand fb est plus grande et fe relativement petite (figure III.37 (b)), on observe que
les fonctions de charge des modèles MS et PC sont différentes du modèle de Gurson. Pour des
triaxialités de l’ordre 0.33 et fb = fe = 0.025 (voir figure III.37 (c)), les modèles MS et PC
prévoient une chute 7% de la surface de la fonction de charge. Par ailleurs, le facteur de forme
de la fonction de charge est prépondérant vis-à-vis de la quantité de l’écoulement plastique.
Quant à l’utilisation des modèles PC et MS pour décrire le comportement de notre matériau
une implémentation numérique complète est requise. Comme on peut l’observer dans la figure
III.37 les modèles PC et MS sont à a priori équivalents pour des triaxialités faibles (inférieures
à 0.5).
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Les mécanismes de déformation à l’échelle microscopique ont été étudiés en utilisant la tech-
nique de la corrélation d’images numériques appliquée à des essais in situ réalisés dans le MEB.
Il a été observé que la microstructure locale jouait un rôle prépondérant sur les mécanismes
de localisation de la déformation. En effet, les champs de déformation équivalente superposés
à la microstructure montrent que des régions contenant une concentration élevée de particules
intermétalliques (régions où les particules sont le plus proches) se déformaient très peu. La dé-
formation se localise dans les régions contenant très peu ou pas de particules intermétalliques,
c’est à dire dans les régions contenant principalement de l’aluminium (ainsi que des précipi-
tés) et des particules de silicium. Cette localisation de la déformation contrôle les mécanismes
d’endommagement qui se traduisent par une décohésion de l’interface aluminium-silicium. La
décohésion de l’interface donne naissance à plusieurs petites cavités qui correspondent au début
de l’endommagement. Les mécanismes de déformation ainsi observés expliquent les mécanismes
d’initiation de l’endommagement, détaillés dans le chapitre 2. Par ailleurs l’endommagement du
matériau a été caractérisé. Grâce à la corrélation des observations au MEB et en tomographie,
l’existence de deux populations de cavités a été montrée. En effet, il existe une seconde popu-
lation de cavités très petites et nombreuses qui sont responsables de la dilatation du matériau,
mesurée par corrélation d’images numériques. Une première population de cavités, observables
en tomographie, dont les mécanismes d’apparition et de propagation ont été décrits dans le cha-
pitre 2, est elle responsable de la rupture progressive du matériau. Le modèle GTN classique a
été choisi pour modéliser l’endommagement de l’alliage AlSi12Ni. Les mesures de l’endomma-
gement issues des expériences in situ ont été utilisées comme paramètres d’entrée du modèle. Il
a été montré que le modèle GTN permettait de bien modéliser l’endommagement du matériau
tout en étant limité sur certains aspects. Car, basé sur un modèle d’homogénéisation d’un com-
posite à 1 phase il ne permet pas la distinction entre les deux populations de cavités existantes.
Deux modèles prenant en compte l’existence de deux populations de cavités sont choisis et
comparés aux modèles GTN. Ils montrent l’importance de prendre en compte l’existence de la
seconde population de cavités, pour modéliser l’endommagement de l’alliage AlSi12Ni.
123







Dans le chapitre précédent nous avons pu montrer que les mécanismes locaux de déforma-
tion étaient fortement influencés par la répartition spatiale des particules intermétalliques. Les
particules intermétalliques ont une très faible aptitude à se déformer. Elles conduisent à la loca-
lisation de la déformation dans l’aluminium ou à l’interface entre l’aluminium et les particules
de silicium. Nous avons aussi pu montrer que l’initiation de l’endommagement était contrôlée
par ces mécanismes de localisation de la déformation. Une caractérisation microstructurale du
matériau prenant en compte la répartition spatiale des particules intermétalliques prend alors
toute son importance. Le présent chapitre est consacré à l’étude micromécanique du maté-
riau. Nous commencerons par faire un bref historique des théories d’homogénéisation aussi bien
analytiques que numériques. Des calculs par éléments finis 3D à l’échelle de la microstructure
seront présentés et la notion de VER définie dans le chapitre 2 sera discutée. Des algorithmes
de caractérisation de la microstructure développés dans le cadre de cette thèse, seront présen-
tés et permettront d’identifier des paramètres microstructuraux. Nous verrons alors que ces
paramètres peuvent être utilisés pour modéliser la microstructure.
2 Influence de la répartition spatiale des particules in-
termétalliques
Lors des études au MEB, les résultats de corrélation d’images numérique 2D ont montré que
la déformation microscopique était fortement influencée par la répartition spatiale des particules
de seconde phase (principalement les particules intermétalliques). Nous voulons ici vérifier que
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les mêmes mécanismes de déformation sont aussi observables en 3D. De même nous étudierons
l’effet de la répartition spatiale des particules intermétalliques sur le comportement effectif
élasto-plastique du matériau et par ailleurs son influence sur l’évolution de l’endommagement.
2.1 Modélisation éléments finis à l’échelle de la microstructure
Les images tomographiques donnent des informations en 3D de la microstructure qui peuvent
être utilisées en vue d’une modélisation éléments finis de la microstructure. Les images sont
d’abord segmentées selon le procédé décrit précédemment. Une fois les particules extraites, on
procède au maillage de la microstructure.
2.1.1 Méthodes de maillage
Nous avons utilisé les images tomographiques provenant de la ligne ID15 de l’ESRF pour
l’étude par éléments finis des microstructures. Nous n’avons donc considéré que les phases inter-
métalliques qui représentent les hétérogénéités de la microstructure. Les intermétalliques sont
noyés dans une matrice qui modélise l’aluminium avec les particules de silicium. Le maillage
des particules intermétalliques à partir d’images n’est pas simple et requiert des algorithmes
sophistiqués.
Pour mailler les microstructures le logiciel libre Iso2mesh [123], développé à l’université
de Harvard par Fang, a été utilisé. Il s’agit d’un logiciel destiné initialement au domaine du
biomédical et qui sert principalement à mailler des organes humain à géométrie complexe tel
que le cerveau. Il existe beaucoup de logiciels commerciaux de maillage de structures à partir
d’images binaires tel que Amira (Mercury Systems, MA, USA), Mimics (Materialise, NJ, USA)
ou Simpleware (Simpleware Ltd.,UK).
Cependant, les fonctionnalités qu’ils offrent sont souvent limitées, notamment sur le contrôle
de la qualité du maillage ou encore la gestion de densité de maillage sur des régions précises. Ce
dernier point est crucial dans notre cas, car les particules intermétalliques ayant dans certaines
zones des épaisseurs de l’ordre du voxel un maillage très fin est nécessaire sur ces zones. Mais
cette densité de maillage ne peut pas être étendue à tout le volume car on aurait des fichiers
de grande taille, impossible à traiter. Par ailleurs ces logiciels sont aussi des boites noires, seule
une interface graphique permet d’accéder aux différentes fonctions de maillage. Il est impossible
d’automatiser les fonctions de maillage dans le cadre ou plusieurs maillages sont nécessaires.
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Iso2mesh est en effet une bibliothèque de fonctions programmée sous Matlab permettant de
réaliser des maillages 3D. Iso2mesh est particulièrement puissant pour mailler des structures
très compliquées y compris des structures avec plusieurs régions ayant des surfaces irrégulières
et enchevêtrées. On peut incorporer dans la bibliothèque de nouvelles fonctions et automatiser
les processus de maillage développé.
2.1.2 Maillages
La procédure de maillage de Iso2mesh peut être divisée en deux étapes. La première étape
consiste à mailler la surface de l’objet contenu dans l’image binaire fourni (des images en niveau
de gris sont aussi possibles). Un maillage surfacique est alors récupéré en sortie. La deuxième
étape consiste à générer un maillage 3D à partir du maillage surfacique obtenu. Optionnelle-
ment il est possible de réparer le maillage 2D en effaçant les éléments doubles ou les points
isolés, ou encore vérifier la régularité de l’orientation de la normale des éléments.
Tout d’abord les isosurfaces sont extraites simplement en récupérant tous les voxels compo-
sant la surface d’une région donnée. Ensuite deux méthodes alternatives sont disponibles pour
le maillage des isosurfaces à partir des images binaires :
– La première méthode est une procédure de simplification de la surface se basant sur la
densité du maillage souhaitée par l’utilisateur
– La deuxième méthode consiste en l’utilissation de l’algorithme de tetrahedralisation de
Delaunay disponible dans la librairie CGAL [128]. Cette méthode est celle que nous
utiliserons par la suite.
Après le maillage de la surface un algorithme de lissage ou de régularisation est disponible
pour optimiser la surface extraite. Cet algorithme utilise un opérateur Laplacien, Laplacien-
HC ou un filtre passe bas [12] pour cette opération. Il a été montré par Bade et al. [12] que
les deux derniers opérateurs permettent de bien conserver le volume initial des phases présentes.
Une librairie libre tetgen [139] est utilisée par Iso2mesh pour générer les maillages 3D à
partirs des maillages surfaciques 2D préalablement obtenues. Tetgen est capable de créer des
maillages 3D contenant plusieurs régions avec des densités de maillage spécifiques à chaque
région.
Par ailleurs Iso2mesh présente tout de même un inconvénient, il s’agit de la non régula-
rité des arêtes de la région d’intérêt après le maillage. En effet, pour prendre en compte que
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certaines parties des isosurfaces peuvent présenter de fortes variations d’angles Iso2mesh aug-
mente la densité de maille dans ces zones tout en procédant à un léger lissage pour atténuer les
angles. Cette opération étant faite automatiquement, la région des arêtes possédant des angles
à 90˚sont aussi affectées. Pour limiter cet effet non dèsirable, on peut augmenter la densité de
maillage afin d’obtenir des arêtes quasi parfaites.
La figure IV.1(a) représente un exemple de maillage d’un VER. La figure IV.1(b) représente
un grossissement d’une région contenant des particules intermétalliques. On peut ainsi obser-
ver l’optimisation du maillage. On a choisi de raffiner le maillage dans la région des particules
intermétalliques. Et un maillage plus grossier est choisi pour la région de la matrice.
La figure IV.2 (a) représente une coupe verticale de la région maillée dans la figure IV.1.
Les isosurfaces des particules intermétalliques laissent apparaître des formes 3D très complexes.
On peut voir dans la figure IV.2(b) que Iso2mesh maille fidèlement la microstructure.
128






Figure IV.1 – Maillage d’un volume élémentaire représentatif (308x308x308µm)
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(a) Isosurface de la microstructure
(b) Maillage de la microstructure
Figure IV.2 – Maillage d’un volume élémentaire représentatif (308x308x308µm)
130
IV.2 Influence de la répartition spatiale des particules intermétalliques
exemple
2.1.3 Identification du comportement de la matrice
Ce que nous appelons matrice consiste en réalité au mélange aluminium silicium. Nous
supposons que la composition de l’alliage étant proche de celui de la composition eutectique,
on peut faire l’approximation que les particules de silicium sont réparties isotropement dans
l’aluminium. Cette approche est d’autant plus légitime qu’il a été observé lors des expériences
au MEB, que les phénomènes de localisation de la déformation sont essentiellement contrôlés
par les amas de particules intermétalliques. Les régions contenant des particules de silicium se
déformant presque comme le reste de la matrice (voir Chapitre 3).
Nous voulons, dans cette partie, identifier le comportement élasto-plastique de cette ma-
trice. Nous supposons qu’elle obéit à une loi de Voce. La démarche adoptée est de représenter le
matériau réel par un matériau composite modèle constitué d’une sphère noyée dans la matrice
dont on veut identifier le comportement. Ainsi la particule sphérique représente l’ensemble des
particules intermétalliques et la matrice représente le mélange aluminium et silicium.
Représenter ainsi le matériau pose l’hypothèse selon laquelle les particules intermétalliques
sont uniformément réparties dans la matrice et isolées. Ce qui est bien sûr en contradiction avec
ce que l’on a observé jusque-là. Cependant nous admettons que le matériau réel obéit à une loi
élasto plastique de type Voce identifiée à partir des essais de compression. Les observations in
situ et ex situ des essais de compression et traction ont montré que les particules intermétal-
liques rompaient massivement dès le début de l’essai. En considérant cette observation, il est
alors aisé de faire l’hypothèse que la loi de comportement identifiée à partir de l’essai de com-
pression se rapproche beaucoup plus du comportement du composite à inclusions sphériques.
La stratégie d’identification consiste donc à trouver les paramètres de la matrice de telle
sorte que la loi de comportement globale (matrice et inclusion) corresponde le mieux possible
à la fin de l’essai de compression (on considère qu’au début de l’essai les particules sont plus
proches de leur forme initiale, puis sont totalement déconnectées les unes des autres à la fin de
l’essai).
Nous simulons un essai de compression sur le matériau modèle. Une déformation uni axiale
selon l’axe vertical est imposée. La particule sphérique reste élastique ayant pour module
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d’Young la valeur identifiée par nano indentation. Des conditions de bords périodiques sont
imposées sur les faces latérales du maillage. Pour chaque incrément de déformation imposée, on
calcule la déformation et la contrainte équivalente. La courbe obtenue est comparée à la courbe
expérimentale.
La figure IV.3 représente les déformations ε33 dans le matériau modèle pour une déforma-
tion imposée de 15%. La figure IV.4 représente la répartition des contraintes principales pour
le même état de déformation. La figure IV.5 représente l’histogramme de la répartition des
contraintes σ33. On peut voir, qu’à 15% de déformation, la contrainte maximale que peuvent
supporter les intermétalliques est atteinte (voir A.1), indiquant la limite de validité du matériau
modèle. Le tableau IV.1 récapitule les paramètres de la loi de Voce retenus pour la matrice.
Ces paramètres seront utilisés dans la suite. La figure IV.6 représente la comparaison de la loi













Figure IV.3 – Déformation ε33 obtenu par éléments finis dans le matériau modèle à 15% de
déformation imposée selon l’axe vertical
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Figure IV.4 – Contrainte principale maximale dans le matériau modèle à 15% de déformation imposée
selon l’axe vertical
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Figure IV.5 – Histogramme des contraintes selon l’axe vertical σ33 dans la particule à 15% de
déformation imposée selon l’axe vertical
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Figure IV.6 – Comparaison des lois de comportement expérimentale et simulée : (eq) et (rec) re-
présentent le comportement identifié par éléments finis. (exp) est le comportement obtenu par essais de
compression
2.1.4 Analyses des champs locaux
Nous voulons maintenant observer les champs locaux à l’échelle de la microstructure grâce
à la technique des éléments finis. Une modélisation éléments finis sur une région ayant la
taille d’un VER est ici réalisée. Une déformation uni-axiale selon la direction verticale de 5%
est imposée. La figure IV.7 représente le maillage réalisé de la région d’intérêt. On peut déjà
observer sur ce maillage que la répartition des particules intermétalliques dans le volume n’est
pas uniforme.
La figure IV.9 et la figure IV.8 représentent respectivement la déformation plastique cumulée et
totale ε33. On peut observer les mêmes mécanismes de localisation que ceux qui ont été observés
par corrélation d’images numériques appliquées aux images MEB. En effet, on peut observer
que les régions où se trouvent des amas de particules intermétalliques se déforment très peu
alors qu’on observe une forte localisation dans la matrice.
La figure IV.10 et la figure IV.11 représentent les champs de contrainte équivalente de Von
Mises et le champ de contrainte σ33. On peut observer un très fort contraste entre les contraintes
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Q = (σu − σ0) (Mpa) 82.1
b 36.5
α (Mpa) 40.8
E (Gpa) 76.535 Gpa
ν 0.3
Tableau IV.1 – Paramètres de Voce identifiés pour la matrice par éléments finis
supportées par la matrice et celles supportées par les particules intermétalliques. Il apparaît ici
clairement, de par leur architecture, que les particules intermétalliques constituent des renforts
efficaces, car transférant les contraintes dans tout le volume.
Figure IV.7 – Maillage initial
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Figure IV.9 – Déformation plastique cumulée pour 5% de déformation ε33 macroscopique imposée
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Figure IV.11 – Contrainte σ33 obtenu pour 5% de déformation ε33 macroscopique imposée
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2.1.5 Calcul des propriétés apparentes et effectives
Le VER défini dans le chapitre 2 a été validé sur la base de la representativité statistique
de la concentration en particules intermétalliques. Nous voulons ici vérifier que ce VER est
acceptable du point de vue mécanique . Pour cela plusieurs régions ayant la taille d’un VER
sont choisies dans le volume. Le but est de tester que le comportement effectif de ces régions
est identique.
La figure IV.12 représente le maillage des différentes régions qui ont été choisies pour le
calcul.
La figure IV.13 représente l’évolution de la contrainte équivalente en fonction de la défor-
mation équivalente pour chaque cas. On peut ainsi observer que bien que la répartition des
particules intémétalliques soit différente dans chacune des régions, le comportement effectif de
ces régions est identique. On déduit ainsi une validation mécanique du VER.
Par ailleurs, on peut observer que le comportement effectif des trois réalisations est bien
supérieur au comporterment expérimental obtenu par essai de compression. Cette différence
de comportement est due à la seule architecture des particules intermétalliques. Il apparaît ici
clairement que la prise en compte de la forme des renforts est d’une importance capitale.
Cette observation met aussi en évidence la forte proportion de charge que supportent les
particules intermétalliques dans la microstructure réelle ; alors que la particule sphérique dans
le matériau modèle supporte des charges bien en dessous. Sur la figure IV.11 on peut voir que
les contraintes σ33 dépassent parfois les 2000 MPa, alors que dans la littérature les contraintes
maximales que peuvent supporter les intermétalliques dépassent rarement les 1000 MPa. Pour
se rapprocher de la courbe expérimentale, obtenue par essai de compression, une loi d’endom-
magement doit être introduite dans le modèle des particules. Cela vient conforter ce que nous
avions souligné et détaillé dans le chapitre 2 et 3, à savoir le fort caractère endommageable du
matériau dès les premiers instants de chargement.
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Figure IV.12 – Maillage de 3 VER pris dans des régions différentes dans le matériau
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Figure IV.13 – Comportement effectif de trois VER pris dans des régions différents : (Exp) représente
la loi de comportement obtenue lors d’un essai de compression en laboratoire, (VER1) (VER2) et (VER3)
représentent le comportement effectif obtenu en sollicitant des volumes élémentaires en compression
simple.
2.2 VER et évolution de l’endommagement
2.2.1 Résultats de corrélation d’images
Dans la section précédente nous avons validé d’un point de vue mécanique le VER, en
considérant que le matériau avait un comportement élasto-plastique. Cela est bien sûr dé-
calé du comportement du matériau réel. En effet, on peut observer sur la figure IV.11 que la
contrainte supportée par les intermétalliques augmente très vite atteignant des valeurs iréalistes
(la contrainte à rupture des intermétalliques est de l’ordre de 800-1000 MPa). Un comportement
endommageable fragile serait plus approprié pour les particules intermétalliques.
Les résultats de corrélation d’images 3D présentés au chapitre 3 montrent bien que le com-
portement réel du matériau est un comportement élasto-plastique endommageable. On observe
que le comportement endommageable apparaît dès les premiers instants du chargement témoi-
gnant de la rupture précoce des particules de seconde phase.
Il serait intéressant d’étudier si le VER que nous avons défini est représentatif en considérant
le comportement réel du matériau. Pour cela nous définissons 4 régions dans le maillage qui a
servi à la corrélation d’images numériques 3D (voir figure IV.14(a)). Ces 4 régions ont la taille
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minimum du VER défini au chapitre 2.
La figure IV.14(b) représente l’évolution de l’endommagement (moyenne volumique de la
trace de la déformation) en fonction de la déformation équivalente pour chacune des régions.
On peut observer que, bien que les 4 régions aient la même taille, l’évolution de l’endommage-
ment est très différente d’une région à l’autre. Il apparaît ici que la notion de VER basée sur
la seule représentativité statistique de la fraction volumique des particules intermétalliques est
insuffisante pour être représentative du comportement réel du matériau.
La répartition spatiale des amas de particules intermétalliques est à l’origine des écarts que
l’on observe sur la figure IV.14. Le phénomène de localisation des déformations étant différent
d’un volume à l’autre, l’endommagement varie aussi en fonction de la région observée. La
figure IV.15 représente les résultats de corrélation d’images entre les deux derniers états de
chargements avant la rupture de l’éprouvette. Une coupe plane selon la diagonale de la section
de l’éprouvette a été réalisée pour observer les mécanismes de déformation à cœur. On peut
alors observer des bandes de localisation non uniformément réparties dans le volume. Le but
des travaux qui vont suivre sera de proposer un modèle qui peut prévoir l’apparition de ces
bandes de localisation. La répartition spatiale et des paramètres morphologiques des particules
intermétalliques doivent être pris en compte en plus de leur fraction volumique. Par la suite on
gardera la même définition du VER (chapitre 2) qui sera le volume de référence de travail.
(a) Régions considérées (b) Evolution de l’endommagement
Figure IV.14 – Evolution de l’endommagement en fonction de la déformation équivalente pour
différent régions
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Figure IV.15 – Observation des bandes de localisation 3D de la déformation sur une coup à
45˚(diagonale de l’éprouvette) entre les deux derniers états de déformations
3 Morphologie et caractérisation spatiale de la micro-
structure.
3.1 Endommagement ductile et répartition spatiale des inclusions
Argon [3] est l’un des premiers à souligner l’effet prépondérant de la répartition spatiale
des inclusions sur les mécanismes de déformation et d’endommagement dans un acier mis en
solution. Il a observé que les régions, où les inclusions étaient le plus rapprochées, faisaient
barrière à la déformation plastique. Ceci le conduit à des interprétations selon lesquelles ces
régions devraient s’endommager beaucoup plus que le reste du matériau. Argon et al. [3] pro-
posent alors un modèle analytique pour décrire l’endommagement comme une fonction de la
taille des particules mais aussi de leur proximité les unes par rapport aux autres. Ces études
analytiques sont basées sur l’idée que la non uniformité de la répartition spatiale des inclusions
est à l’origine de leurs ruptures prématurées dans les régions où elles s’organisent en amas. La
rupture de ces amas (conduisant à la germination de cavités) conduit à une distribution non
uniforme des cavités dans la matrice. Ce point de vue est partagé par la majorité des chercheurs
[49, 50, 89].
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Il est à noter que les modèles d’endommagement, fondés sur la description micromécanique
de l’endommagement (germination, croissance et coalescence des cavités), prennent rarement
en compte l’organisation spatiale des inclusions. Ces modèles ont mis l’accent sur les interac-
tions entre les cavités en considérant une microstructure homogène. Des études experimentales
concernant le rôle de la distribution spatiale des inclusions sur la coalescence des cavités furent
réalisées par Koss et al. [41, 53, 104]. Ils prouvent ainsi qu’un seuil critique de fraction volumique
locale est nécessaire pour initier la coalescence des cavités. D’autres auteurs partagent le même
avis [17, 18, 53, 103]. D’une certaine manière, les observations expérimentales que nous avons
réalisées rejoignent ces différentes conclusions. En effet, il a été observé que beaucoup de cavités
apparaissaient par décohésion des particules de silicium sous l’effet de la déformation plastique.
Cependant, quand les inclusions sont de nature différente, les mécanismes d’endommagement
sont plus complexes et l’interaction entre les différentes phases est à prendre en compte. Dans
notre cas ces conclusions ne sont pas valables pour les particules intermétalliques au vu des
observations expérimentales. La chimie de l’alliage est de ce fait un paramètre important à
prendre en compte. Les particules intermétalliques contrôlant exclusivement les mécanismes de
déformation, une attention particulière est donc accordée à leurs morphologies et répartitions
spatiales. Ce qui suivra aura pour but d’identifier, en plus de la fraction volumique de parti-
cules, d’autres paramètres qui pourront servir à enrichir la description de la microstructure du
matériau. On s’intéressera notamment aux techniques de tessellation spatiale.
3.2 Squelettisation des particules intermétalliques
Des études antérieures ont mis en évidence que les particules intermétalliques rompaient
par branches [14, 111]. Les études présentées dans le chapitre 2 ont montré que les particules
intermétalliques cassent d’abord à la périphérie et puis par paquets. Pour analyser plus en détail
ces mécanismes, nous nous sommes intéressés à l’architecture des particules intermétalliques.
Un des moyens d’étudier l’architecture est de déterminer les squelettes des particules . Pour
obtenir le squelette des particules intermétalliques nous utilisons les routines du logiciel libre
ImageJ contenant par défaut le paquet Skeletonize2D/3D.
La figure IV.16 représente les isosufaces des particules intermétalliques initiales qui ont été ex-
traites par segmentation des images tomographiques provenant de la ligne ID15 de l’ESRF. La
figure IV.17 représente le squelette obtenu. En observant le squelette on peut remarquer qu’il
se présente comme étant la connexion entre plusieurs filaments qui couvrent tout le volume
observé.
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ImageJ offre aussi une bibliothèque nommée AnnalyzeSkeleton qui permet d’étudier la sta-
tistique du squelette obtenue. On peut ainsi énumérer le nombre de points de fin et de connexion.
En effet, il permet de classer les voxels en fonction du nombre de voisins qu’ils possèdent. Ainsi
les voxels possédant seulement 1 voisin sont classés comme étant des points de fin. Les voxels
ayant plus de deux voisins sont classés comme des points de jonction. La figure IV.18 schématise
le principe d’obtention du squelette d’une particule. Ce que nous appellerons points de jonction
et de fin y sont aussi schématisés.
La figure IV.19 et la figure IV.20 représentent respectivement les points de jonction et de fin
obtenus dans une région de la taille d’un VER. On peut ainsi observer une densité importante
de points de connexion indiquant une interconnectivité très grande.
Figure IV.16 – Particule intermétalliques dans un VER
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Figure IV.17 – Squelette des particules intermétalliques dans un VER
point de ﬁn
point de jonction 
squelette
Figure IV.18 – Principe de la distinction entre points de jonction et points de fin.
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Figure IV.19 – Points de jonction obtenus à partir du squelette des particules.
Figure IV.20 – Points de fin obtenus à partir du squelette des particules.
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3.2.1 Paramètres microstructuraux obtenus à partir du squelette
A l’aide du squelette de la particule on peut mesurer un certain nombre de paramètres
relatifs à la morphologie des particules intermétalliques. La figure IV.21 représente la longueur
euclidienne de toutes les branches composant le squelette. On définit comme longueur eucli-
dienne des branches la plus petite distance reliant les extrémités de la branche.
Figure IV.21 – Histogramme de la longueur euclidienne des branches, 1voxel = 1.4 µm
En vue des études précédentes mettant en évidence la rupture des intermétalliques aux
branchements, nous avons déterminé l’épaisseur des particules. La figure IV.22 montre comment
nous définissons l’épaisseur de la particule. Il s’agit en effet de trouver le diamètre de la boule
maximum que peut contenir la particule. La figure IV.23 montre le résultat obtenu. On peut




Figure IV.22 – Principe de calcule de l’épaisseur des branches, 1 voxel = 1.4 µm
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Figure IV.23 – Histogramme des épaisseurs des branches, 1voxel = 1.4 µm
On peut aussi avoir accès à la tortuosité des branches. Dans la littérature, la tortuosité
est définie comme le rapport de la longueur de la branche sur la distance euclidienne séparant
ses extrémités. Soit Lb la longueur de la branche et de la distance euclidienne séparant les






où α est la tortuosité de la branche (γ est l’inverse de la tortuosité). Plus α est grand (γ tend
vers 0) plus la branche est tortueuse, de même plus α est proche de 1 (γ proche 1) moins la
branche est tortueuse. On choisira sur les graphiques de tracer γ au lieu de α pour des raisons
de facilité de lecture.
La figure IV.24 représente l’histogramme des valeurs de γ calculées pour toutes les branches.
On peut voir que la majorité des branches sont peu tortueuses. La figure IV.24 représente
l’évolution de γ en fonction de la longueur des branches. On observe que, malgré que la longueur
des branches augmente elles restent peu tortueuses.
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Figure IV.24 – Histogramme de la répartition de γ
ga
Figure IV.25 – Evolution de γ en fonction de la longueur des branches , 1voxel = 1.4 µm
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3.3 Caractérisation topologique et spatiale des particules intermé-
talliques
La caractérisation de la répartition spatiale d’objets est courante dans beaucoup de do-
maines scientifiques, notamment en mathématique et informatique. Il s’agit en général d’étudier
l’existence d’un ordre au sein d’objets a priori répartis de manière aléatoire. Par exemple la
tessellation vise à subdiviser l’espace 2D ou 3D en un ensemble de sous domaines ou cellules
caractérisant le degré de similarité des objets qu’ils contiennent. Cette subdivision de l’espace
est appelé le diagramme de Voronoi [159]. Selon Okabe et al. [113], il existe un nombre illi-
mité d’algorithmes de tessellation pour caractériser spatialement une population donnée. En
métallurgie la plupart des études adoptent la tessellation de Dirichlet [38] pour faire apparaître
certains arrangements spatiaux des particules de seconde phase ou inclusions.
La manière dont est construite la tessellation de Dirichlet à partir de points, stipule qu’une
cellule individuelle du diagramme de Voronoï relative à un point donné contient la région la
plus proche possible de ce point. Ces points peuvent être par exemple le centre de gravité des
particules de seconde phase. Lorsque la répartition spatiale des points n’est pas homogène, on
peut le distinguer sur le diagramme de Voronoï. Les régions où les points sont le plus proches
contiennent des cellules de Voronoï plus petites et ayant plus d’arêtes à leurs contours. En
revanche, les régions contenant peu de points et assez distants contiennent des cellules plus
grandes. Des algorithmes de traitement du diagramme de Voronoï sont alors nécessaires pour
identifier les groupes de particules [27, 137, 164].
Les études de Burger et al. [27] montrent des exemples en métallurgie de la corrélation entre
diagramme de Voronoï et répartition spatiale des particules de seconde phase. D’autres auteurs
[121, 122] ont établi avec succès la relation entre comportement mécanique macroscopique ou
microscopique et la répartition spatiale des particules de seconde phase.
Spitzig et al. [144] arrivent à extraire un arrangement spatial des particules de seconde phase
dans un acier poreux en utilisant la tessellation de Dirichlet combinée à une caractérisation lo-
cale de la densité de particules.
Une alternative à l’utilisation de la tessellation de Dirichlet consiste en la technique dite
de dilatations successives introduite par Shehata et al. [137]. En effet il s’agit d’identifier des
arrangements spatiaux en utilisant des opérations de traitement d’images, notamment la dila-
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tation. Dans la technique de Shehata et al. les particules de seconde phase sont dilatées jusqu’à
ce qu’elles soient tous connectées. Des érosions successives permettent ensuite d’identifier l’ar-
rangement que l’on souhaite observer.
Hormis la facilité de mise en œuvre, la technique de Shehata et al. [137] a l’avantage de
mieux prendre en compte la forme des particules. Un paramètre qui devient non négligeable
lorsque les particules présentent des formes anisotropes dans l’espace.
Bien que la tessellation de Dirichlet et la méthode de Shehata et al. proposent des techniques
fonctionnelles de caractérisation morphologique, elles restent très limitées quand à la définition
de l’ordre de l’arrangement que l’on souhaite identifier. En effet, la version basique de ces deux
méthodes ne permet qu’une identification d’arrangements qualifiés du premier ordre. L’arran-
gement du second ordre étant la caractérisation de la répartition spatiale du premier ordre.
Des techniques de caractérisation plus sophistiquées sont alors nécessaires pour prendre en
compte plusieurs ordre d’arrangement. Pour nos travaux nous utiliserons la technique de la
classification hiérarchique.
3.3.1 La classification hiérarchique
Comme pour la plupart des outils de traitement de données, la classification hiérarchique
vise à obtenir une représentation schématique simple d’une population (échantillon) en s’aidant
de descripteurs caractérisant chaque individu. L’objectif est de répartir l’échantillon en groupes
d’objets homogènes, chaque groupe étant ˝distinct ˝des autres. L’intérêt majeur de la technique
de la classification est de pouvoir enrichir la description en donnant la possibilité de définir des
sections à l’intérieur des groupes principaux et même des subdivisions de ces sections et ainsi
de suite. On obtient ainsi une hiérarchie qui se présente sous forme d’une suite de partitions
emboitées à différents niveau de la population initiale.
On parle de classification hiérarchique, qui peut être représentée par un arbre dont les nœuds
représentent les différentes subdivisions de l’échantillon considéré.
Dans les sciences du vivant, notamment en génétique, on a recours systématiquement à la clas-
sification pour identifier des familles de gènes.
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3.3.2 Principes de l’algorithme classification
L’objectif de la classification hiérarchique est de répartir des individus en classes auxquelles
on reconnaît une certaine homogénéité. Avant de classer ces individus une description de leurs
relations les unes par rapport aux autres doit être réalisée. Pour cela nous devons disposer d’un
descripteur qui doit caractériser chaque individu. Dans notre cas il s’agit de la position dans
l’espace de l’individu considéré. Pour expliquer comment fonctionne l’algorithme de classifica-






Figure IV.26 – Exemple de nuage de points
L’idée est de classifier les individus selon qu’ils soient proches les uns des autres. La notion
de proximité est dans notre cas traduit par la distance. Il existe plusieurs façons de calculer
la distance entre individus. Les distances euclidiennes seront utilisées dans l’ensemble de nos
travaux. La première étape consiste à construire la matrice de distances entre les 5 points. Par
ailleurs, pour représenter l’opération de classification, on se sert d’un graphique dont l’abscisse
contient les individus que l’on veut classer et en ordonnée les distances. Ce graphique est appelé
un dendrogramme (voir figure IV.27).
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Figure IV.27 – Configuration d’un dendrogramme
La classification hiérarchique procède par incrément, à chaque incrément on regroupe les
deux éléments les plus proches. Les points 1 et 2 sont les plus proches, ils sont alors regroupés
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Distance
Figure IV.28 – Classification hiérarchique : étape 1
Dans la deuxième étape les points 3 et 4 sont les plus proches, ils sont aussi regroupés dans
une classe (voir figure IV.29).
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Figure IV.29 – Classification hiérarchique : étape 2
A partir de ce moment il ne reste plus qu’un seul élément individuel qui est le point 5,
et deux classes qui regroupent les points (1,2) et (3,4). L’œil humain n’a aucun problème à
remarquer que le point 5 est plus proche de la classe regroupant 3 et 4. Pour l’ordinateur,
dès le départ, on introduit un critère mathématique d’agrégation pour mesurer la distance
entre classes mais aussi entre une classe et un individu. A chaque fois que deux éléments sont
regroupés on calcule une distance caractéristique en fonction de ce critère. Supposons un cluster
r, crée à partir de l’agrégation du cluster p et q (voir figure IV.30), l’idée est de lui affecter une
distance caractéristique par rapport à un cluster s que l’on appelle d(r, s).
Figure IV.30 – Illustration des distances entre classes
Il existe plusieurs plusieurs manières de calculer la distance d(r, s) :
– La méthode de la moyenne des distances :







où xri est le i-ème objet contenu dans la classe r et nr ns sont le nombre d’objets contenus
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respectivement dans les classes r et s.
– La méthode de Ward :
d(r, s) = 2nrns
nr + ns
‖xr − xs‖ (IV.3)
où xr xs sont les centres de gravité respectifs des classes r et s
– La méthode de la moyenne des distances pondérées :
d(r, s) = d(p, s) + d(q, s)2 (IV.4)
Si on prend par exemple le critère du centre de gravité pondéré par le nombre d’éléments
contenus dans les classes concernées, on peut regrouper les points 3, 4 et 5 dans une nouvelle





1 2 3 4 5
Distance
Figure IV.31 – Classification hiérarchique : étape 3
On arrive à la fin de la classification hiérarchique lorsqu’on obtient une seule classe regrou-
pant tous les individus (voir figure IV.32)
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Distance
Figure IV.32 – Classification hiérarchique : étape 4
Lorsque la construction du dendrogramme est achevée, vient l’étape où l’on décide de la
pertinence de l’ensemble des classes formées. La décision vient alors à l’utilisateur quant à la
manière dont il souhaite classifier ses données. L’une des possibilités est que l’on connaisse
exactement le nombre de classes que l’on souhaite obtenir. Dans ce cas, il suffit de couper le
dendrogramme au niveau qui nous permet d’avoir exactement le nombre de classes souhaitées.
Cependant la connaissance exacte du nombre de classes contenues dans les données est
un cas particulier. En général, on ne connaît pas ce nombre. Il existe alors des critères de
coupure basés sur des formules mathématiques. Ces formules mathématiques sont fondées sur
des considérations statistiques des individus contenus dans chaque classe. Selon la formule que
l’on choisit d’adopter on peut calculer un paramètre relatif à chaque classe, appelé paramètre
d’inconsistance [76, 167, 169]. Lors de la création du dendrogramme, à chaque fois que l’on crée





où τk est le paramètre d’inconsistance de la classe k, d est la moyenne de toute les distances
interclasses sous-jacentes et σd est l’écart type de ces distances. On dispose donc d’une valeur
d’inconsistance pour chaque classe formée. La valeur d’inconsistance augmente au fur et à me-
sure que l’on monte dans le niveau de la classification. Le paramètre d’inconsistance est en
quelque sorte une quantification de la pertinence d’une classe.
Ainsi, pour classifier nos données, on peut choisir une valeur seuil du paramètre d’incon-
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sistance qui va servir de paramètre de coupure (voir figure IV.32). Ce paramètre devient alors





1 2 3 4 5
Distance
Coupure
Figure IV.33 – Illustration de la coupure du dendrogramme
3.3.3 Quelques cas test
Pour mieux comprendre comment fonctionne l’algorithme de classification hiérarchique nous
montrons ici deux cas simples. Le premier exemple (voir figure IV.34) consiste en des familles
de nuages de points réparties dans l’espace. Chacun des nuages est en fait une distribution
gaussienne de points dont la densité, la taille et le centre sont des paramètres ajustables. Ces





où x est l’espace des positions matérielles, le paramètre µ est un vecteur qui défini le bary-
centre de la distribution, Σ est la matrice de covariance et d est la dimension dans laquelle nous
travaillons (égale à 2 dans le cas des exemples).
5 familles de points, numérotées de 1 à 5, sont générées (voir figure IV.34). Ces familles
particulières de points sont très intéressantes car elles vont nous permettre de voir comment
la méthode de la classification hiérarchique gère la différence de taille et de densité. La famille
de points 1 est la distribution la moins dense mais a une distribution spatiale plus large. Les
familles 2, 3 et 5 ont la même densité et la même taille de distribution spatiale. La famille 4 a
la même densité que la famille 5 mais une distribution spatiale plus grande.
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Figure IV.34 – Nuage de point avec différentes familles de points
Une fois les nuages de points obtenus, on lance l’algorithme de classification hiérarchique
sur l’ensemble des points. La méthode de calcul des distances choisie est la pondération. Le
paramètre d’inconsistance est utilisé pour déterminer un seuil de coupure. Ce paramètre est
mis à jour jusqu’à ce que l’on puisse reconnaître les 5 familles générées initialement. La figure
IV.35 montre le résultat obtenu. On peut voir que la méthode de la classification hiérarchique
n’a aucun problème à reconnaître les familles initialement générées même quand leurs tailles et
densités varient.










Figure IV.35 – Classification hiérarchique du nuage de points test
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Le deuxième exemple concerne le cas de deux ellipses concentriques (voir figure IV.36 (a)).
Nous voulons tester ici comment réagit l’algorithme de classification dans le cas où les cellules
convexes entourant les familles de points pourraient être enchevêtrées en ne prenant en compte
qu’un critère de proximité. Ce qui, dans notre vœu d’identifier des régions singulières, ne serait
pas souhaitable. On propose dans les figures IV.36(b) et IV.36(c) la classification pour différents
niveaux de coupure. On peut remarquer que bien que les nuages de points soient tortueux les
résultats de la classification hiérarchique donnent toujours des familles dont les cellules convexes
ne se pénètrent pas.





















(b) Classification niveau 1










(c) Classification dernier niveau
Figure IV.36 – Cas de nuages de points sous forme d’ellipses concentriques
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3.3.4 Principe de l’application aux particules intermétalliques
Pour appliquer l’algorithme de classification hiérarchique aux particules intermétalliques on
se sert de leurs squelettes. Le squelette d’une particule nous donne essentiellement une infor-
mation sur sa morphologie mais aussi sur son interconnectivité. Cette interconnectivité dans la
particule se traduit par la présence de points de fin et de jonctions.
Nous supposons que la densité locale augmente avec le nombre de points de fin et de points
de jonction. Dans un volume défini, l’idée est de pouvoir identifier des régions ou familles qui
peuvent rendre compte d’une certaine homogénéité sur la répartition spatiale des particules.
La figure IV.37 montre un exemple schématique d’une particule que l’on veut segmenter en
plusieurs régions. On met ici en évidence l’existence de deux parties sur la particule exemple.
En effet, quand on observe la forme du nuage (voir figure IV.37(b)) formé par les points de
jonction et de fin, on peut observer un amincissement marquant la frontière entre deux régions.
D’un point de vue mécanique la frontière entre les deux régions constitue un point faible






(b) Points de fin et jonction
Figure IV.37 – Exemple schématique de particule intermétallique
La première étape de l’algorithme de classification que nous avons mis en place va consister
à définir un paramètre de coupure (voir figure IV.38(a)) permettant de séparer les deux régions
en s’aidant de la classification hiérarchique des points. Ensuite les cellules convexes relatives à
chacune des régions permettent de les définir mathématiquement (voir figure IV.38(b)).
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Figure IV.38 – Principe de coupure et cission en familles de points
Une fois que les cellules convexes relatives à chacune des régions sont définies mathémati-
quement, la dernière étape de l’algorithme consiste à labelliser la particule initiale. Pour cela on
a mis en place un algorithme de labellisation qui consiste à partir des cellules convexes initiales
et à modifier leurs formes pour qu’elles épousent parfaitement la forme de la particule initiale






Figure IV.39 – Principe de la e labellisation des particules intermetalliques
3.3.5 Mise en œuvre dans le cas d’une particule simple
Pour mieux comprendre la mise en œuvre de l’algorithme, nous l’appliquons ici à une par-
ticule intermétallique qui a une forme simple (voir figure IV.40(a) ) . La particule a été choisie
pour se rapprocher le plus possible du schéma explicatif de l’algorithme dans la figure IV.37.
La figure IV.40(b) et la figure IV.40(c) représentent le squelette de la particule considérée sur
lequel sont représentés respectivement les points de fin et de jonction. Le cerveau humain n’a
aucune difficulté à distinguer que cette particule est composée essentiellement de deux parties.
En effet, on peut observer que les parties haute et basse de la particule sont composées de
ramifications caractérisées par la présence de plusieurs points de fin et de jonction.
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Les deux parties de cette particule sont reliées entre elles par une seule branche. Dans un
premier temps, seul sont considérés les points de fin et de jonction. On utilise alors la classifica-
tion hiérarchique. En fixant le paramètre de coupure idéal on peut détecter les cellules convexes
de chacune de deux parties de la particule, représentées dans la figure IV.41(a). Une fois que
les cellules convexes sont détectées la dernière étape consiste à segmenter la particule initiale
afin de labelliser chacune des parties présentes.
Les cellules convexes définissent les domaines devant contenir chacune des parties de la par-
ticule. Initialement définie à l’aide du squelette, la forme des cellules ne permet pas de contenir
toute la particule. Des opérations de morphologies mathématiques sont alors réalisées (il s’agit
essentiellement de dilatations) pour agrandir les différentes cellules. Une précaution est prise
pour que les domaines des cellules ne s’intersectent pas. La figure IV.41(b) et IV.41(c) montre
la particule intermétallique labellisée. La figure IV.41(b) contient 3 labels, il s’agit des deux
régions hautes et basses plus la région intermédiaire servant de jonction.
La région intermédiaire constitue ici la frontière minimale qui peut séparer les deux autres
régions. Un paramètre, inclus dans l’algorithme, permet de fixer sa taille, qui peut être nulle.
Ainsi la figure IV.41(c) représente la particule labellisée en omettant la région intermédiaire.
Dans ce cas les cellules convexes des régions partagent un plan commun.
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(a) Particule initiale
(b) Points de fin (c) Points de jonction
Figure IV.40 – Particule intermétallique simple choisie pour l’illustration de la mise en œuvre de
l’algorithme
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(a) Cellule convexe des amas
(b) Labellisation 1 (c) Labellisation 2
Figure IV.41 – Segmentation de la particule simple par l’algorithme de classification
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3.3.6 Identification de paramètres microstructuraux
Le but de l’algorithme précédent est d’identifier des lois d’arrangement spatial de la micro-
structure. Pour cela on applique l’algorithme sur une région de la même taille qu’un VER. Le
paramètre d’inconsistance servant à définir les amas de particules intermétalliques a été fixé à
sa valeur maximum. C’est à dire juste avant que tous les points dans le volume ne fassent plus
partie que d’une seule classe. La figure IV.42(a) représente les cellules convexes identifiées dans
une région choisie arbitrairement dans le volume. La figure IV.42(b) représente les particules
intermétalliques labellisées en correspondance avec les régions identifiées. Après la labellisation
des particules intermétalliques, il est possible d’obtenir une statistique relative à chaque cellule
et aussi de la région d’intérêt.
(a) Cellule convexe des amas (b) Labels
Figure IV.42 – Résultats de la segmentation des particules intermétalliques dans un VER
Pour cela nous définissons un certains nombre de paramètres :
– Vtot : volume totale de la région d’intérêt (ROI)
– Vpart : volume de particules dans une cellule
– Vclust : volume d’une cellule.
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où n est le nombre de cellules et Vtotclust est le volume total des cellules dans la région d’intérêt.


























où f icump est la fraction volumique cumulée des particules intermétalliques normalisée par le







où f icumv est la fraction volumique cumulée des clusters normalisée par le volume de la ROI.
La figure IV.43 représente l’évolution de la fraction volumique des particules contenues dans
une cellule en fonction du volume des cellules identifiées. Pour atteindre le plus possible une
représentativité statistique, 15 volumes de la taille d’un VER ont été choisis. La courbe obtenue
évolue en inverse du logarithme. En effet, on peut voir que la fraction volumique de particules
contenues dans les cellules décroît très rapidement avec la taille des cellules. Cependant, pour
de grandes tailles de cellules (volume >104 voxels, soit un cube d’environ 30 µm de côté) la
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variation de la fraction volumique semble s’estomper, elle tend vers une limite de 10 % environ.
Ce résultat est très intéressant, car il montre l’efficacité de la méthode à identifier des régions
de la microstructure où la répartition des particules est homogène.
Par ailleurs, on peut voir que pour de petites cellules (volume < 104 voxels), la valeur des
fractions volumiques calculées est très dispersées avec des écarts-types de l’odre de 0.3. Ces
résultats ne sont évidemment pas exploitables, car trop affectés par le bruit qui provient essen-
tiellement de l’imagerie.
(a)
Figure IV.43 – Evolution de la fraction volumique de particule dans un cluster en fonction du volume
du cluster
La figure IV.44 représente la distribution de la fraction volumique de cellules obtenue pour
les 15 régions considérées. On peut observer que la répartition est de type gaussien avec une
moyenne à 0.45 et un écart type de 0.05. La fraction volumique de cellule (fV totclust) n’est pas
constante et varie légèrement en fonction de la microstructure locale.
La figure IV.45 représente la fraction volumique cumulée des particules intermétalliques
(voir equation (IV.12)) en fonction du volume des cellules identifiées. Cette courbe montre que
les petites cellules (volume < 104 voxels) contiennent moins de 20% de la totalité des particules
intermétalliques présentes dans le volume.
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La figure IV.46 représente la fraction volumique cumulée des cellules dans la région consi-
dérée (voir équation (IV.13)) en fonction du volume des cellulles. On peut voir que la fraction
volumique des petites cellules est de l’orde 0.03 alors que la fraction volumique totale des
clusters est en moyenne de 0.45. Le volume des petites cellules peut être considéré comme né-
gligeable comparé au volume des grandes cellules.
Par ailleurs d’autres paramètres relatifs aux cellules peuvent être mesurés en vue d’enrichir
la description de la microstructure. La figure IV.47 représente le nombre de points de jonction
en fonction du volume des cellules qui les contiennent. On peut observer que le nombre de
points de jonction augmente linéairement avec le volume de la cellule.
La figure IV.48 représente le rapport entre le nombre de points de jonction et le nombre
total de points dans la cellule en fonction du volume de la cellule. On peut observer que la
moyenne de ce rapport vaut 0.6. L’écart type autour de cette valeur est presque nul pour les
grandes cellules alors qu’il devient de plus en plus important quand le volume de la cellule
diminu.
(a)
Figure IV.44 – Histogramme des fractions volumique de cluster obtenues pour les quinzes réalisations
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(a)
Figure IV.45 – Evolution de la fraction volumique cumulée de particules intermétalliques en fonction
du volume de cluster
(a)
Figure IV.46 – Evolution de la fraction volumique cumulée des clusters en fonction des volumes des
clusters
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(a)
Figure IV.47 – Evolution du nombre de points de jonction en fonction des volumes des clusters
(a)
Figure IV.48 – Evolution du rapport du nombre de points de jonction en fonction des volumes des
clusters : r = (Nombredepointsdejonction)/(nombretotaldepoints)
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Afin d’améliorer la description des cellules deux autres paramètres sont introduits :
– Vjc : volume de la cellule entourant que les points de jonction
– rbbx : rayon apparent du rectangle limite entourant la cellule
Pour une meilleure comprehension de la signification de ces paramètres, la figure IV.49 sché-
matise en 2D le cas d’une cellule contenant une particule.
La figure IV.50 montre l’évolution du volume contenant les points de fin de la cellule Vjc en
fonction de l’évolution du volume de la cellule. On peut observer que Vjc évolue linéairement
avec le volume total de la cellule.
La figure IV.51 représente l’évolution du rayon apparent du rectangle limite rbbx en fonction
du volume de la cellule.
(a)
Figure IV.49 – Schématisation de la configuration choisie pour la description d’une cellule : Les
points de jonction sont représentés en rouge et les points de fin sont représentés en violet. (Bbx)
représente le volume rectangle limite entourant la cellule,(Vclust) est le volume totale de la cellule et (Vjc)
est le volume contenant que les points de jonction
172
IV.3 Morphologie et caractérisation spatiale de la microstructure.
(a)
Figure IV.50 – Evolution du volume contenant les points de jonction en fonction du volume des
clusters
(a)
Figure IV.51 – Evolution du rayon apparent du rectangle limite en fonction du volume des clusters
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4 Génération de microstructures modèles
A l’aide de l’algorithme de caractérisation de la microstructure, des paramètres relatifs à la
morphologie et la distribution des particules intermétalliques ont pu être mesurés. Dans cette
partie nous allons essentiellement décrire l’algorithme de génération de particules intermétal-
liques se rapprochant le plus possible des particules réelles, le but étant ensuite de pouvoir
identifier une loi de comportement locale relative à la taille de la région considérée. Nous re-
viendrons sur ce point par la suite.
4.1 Paramètres retenus
Les paramètres statistiques qui ont pu être mesurés grâce à l’algorithme de caractérisation
morphologique nous donnent assez d’informations pour décrire précisemment l’architecture des
particules intermétalliques. Pour générer des particules modèles la prise en compte de la totalité
des caractéristiques microstructurales des particules réelles est très difficile principalement du
point de vue algorithmique. Cependant certains paramètres sont beaucoup plus importants que
d’autres du point de vue mécanique. Pour la mise en place de l’algorithme de génération de
particules modèles, nous choisissons de donner une importance de premier ordre à un certain
nombre de paramètres. Ces choix sont motivés par une justification mécanique essentiellement.
Le but de l’algorithme est de pouvoir générer une particule modèle qui serait contenue dans
une cellule donnée dont on connaît le volume.
Pour définir cette cellule et la particule qu’elle contient nous choisissons les paramètres
suivant :
– Le volume de la cellule Vclust doit être compris dans l’ordre de grandeur des valeurs
mesurées expérimentalement.
– Le volume dans la cellule entourant les points de jonction Vjc doit garder le même rapport
(mesuré) par rapport au volume totale de la cellule.
– Le rayon apparent du rectangle limite rbbx entourant la cellule doit être de la même valeur
que celle mesurée pour une taille de cellule donnée.
– La fraction volumique de particules contenues dans la cellule doit garder la même loi
d’évolution par rapport au volume de la cellule.
– La particule modèle doit avoir la même épaisseur moyenne que les particules réelles.
– La particule modèle doit avoir le même nombre de points de fin et de jonction que la
particule rélle.
– La répartition spatiale des points de fin et de jonction doit respecter le maximum d’in-
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consistance qui a servi de paramètre de coupure.
– Le rapport entre points de fin et points de jonction qui définit le degré d’interconnectivité
de la particule doit être respecté.
4.2 Description de l’algotithme de génération de microstructures
modèles
Nous décrivons sous forme de schémas, les différentes étapes de l’algorithme de génération
de particule modèle. Pour des raisons pédagogiques, tous les schémas sont représentés en 2D
bien que les particules soient générées en 3D.
Le paramètre d’entrée de l’algorithme est le volume de la cellule contenant la particule que
l’on souhaite générer. En fonction du volume de la cellule on peut avoir accès à tous les autres
paramètres retenus. La première étape de l’algorithme consiste à générer un espace qui a la
forme d’un polygone contenant les points de jonction de la particule. Le volume de cet espace
ayant la contrainte d’être en accord avec les valeurs mesurées. La génération des points de
jonction à l’intérieur de cet espace se fait de manière aléatoire mais leur répartition spatiale
doit vérifier le paramètre d’inconsistance. Une classification hiérarchique des points de jonction
est donc réalisée. Ce polygone est entouré d’un rectangle limite dont le rayon apparent respecte




Figure IV.52 – Génération de l’espace initial contenant les points de jonction de la particule : (Bbx)
dèsigne le rectangle limite, (Vjc) le volume contenant les points de jonction
L’étape suivante consiste à relier les points de jonction entre eux. Plusieurs choix sont
possibles quand à la manière de relier les points entre eux. Dans notre cas, nous décidons
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d’utiliser le dendrogramme. En effet, le dendrogramme nous donne un ordre de proximité des
points les uns par rapport aux autres. L’hypothèse que nous faisons ici est que, plus les points
sont proches entre eux, plus ils ont la chance d’être reliés par une branche. En parcourant le
dendrogramme du plus bas niveau au plus haut, les points de jonction sont reliés entre eux
par un critère de distance minimale. Les points de jonction sont soumis à la contrainte de ne
pouvoir avoir que trois connexions au maximum. Lorsque le niveau supérieur du dendrogramme
est atteint tous les points ont au moins une connexion avec un autre point.
(a) niveau 1 (b) niveau 2 (c) dernier niveau
Figure IV.53 – Principe de la connexion des points de jonction entre eux : Au premier niveau du
dendrogramme on observe les points individuels, au deuxième niveau on relie les points les plus proches,
au dernier niveau du dendrogramme tous les points sont reliés entre eux.
Une fois que tous les points de jonction sont reliés entre eux, il arrive que certains points de
jonction n’aient qu’une ou deux connexions. Or, un point de jonction doit avoir au minimum
3 connexions avec ses voisins. Ainsi, pour garder le bon rapport entre le nombre de points de
jonction et le nombre total de points, des connexions supplémentaire sont ajoutées (voir figure
IV.54). On choisit ainsi les points qui n’ont qu’une ou deux connexions et on les relie au point
le plus proche ayant le même nombre de connexions.
(a) (b)
Figure IV.54 – Principe d’ajout des connexions supplémentaires : Les connexions coloriées en bleu
sont les connexions qui ont été rajoutées.
L’une des dernières étapes est d’introduire les points de fin. Pour cela il faut contourner
176
IV.4 Génération de microstructures modèles
une difficulté. En effet, il faut veiller à ce que, quand on introduit ces nouveaux points, leurs
connexions n’intersectent pas les connexions déjà présentes. Pour cela nous utilisons un dia-
gramme de Voronoï (voir figure IV.55). Le diagramme de Voronoï a la particularité de définir
une région autour de chaque point de jonction dans lequel aucun autre point n’est présent. On
garantit ainsi que toutes les connexions créées ne s’intersectent pas.




Figure IV.55 – Tesselation de Voronoï avec comme base les points de jonction
Une fois le diagramme de Voronï obtenu, on introduit les points de fin un par un. Pour
cela on parcourt tous les points de jonction ayant juste une ou deux connexions. Les points de
jonction ayant juste une connexion doivent être liés à deux points de fin. Les points de jonction
ayant deux connexions doivent être liés à un seul point de fin. Les points de fin sont choisies
sur les lignes délimitant les cellules de Voronoï(voir figure IV.56). La longueur des connexions
est choisie pour vérifier la loi de distribution mesurée expérimentalement.
(a) (b)
Figure IV.56 – Principe de génération des points de fin
Une fois que les points de fin sont tous connectés, la formation du squelette de la particule
modèle est complètement achevée. La particule modèle finale est obtenue en dilatant son sque-
lette. Cette opération est réalisée à l’aide d’un élément structurant sphérique dont le rayon sert
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à fixer l’épaisseur (voir figure IV.62) de la particule finale que l’on souhaite obtenir. On fixe le
rayon de la sphère pour que l’épaisseur de la particule modèle soit égale à l’épaisseur moyenne
mesuréeexpérimentalement(voir figure IV.57).
(a) (b)
Figure IV.57 – Principe d’obtention de la particule finale par dilatation
La dernière étape de l’algorithme consiste à définir la cellule convexe autour de la particule
modèle Vclust. La région définie par la cellule convexe de la particule servira pour les calculs
d’homogénéisation qui seront détaillés plus loin.
particule modèle
(a)
Figure IV.58 – Particule modèle finale avec sa cellule convexe
La figure IV.59 montre un exemple de particule générée en 3D. La figure IV.60(a) représente
l’histogramme de la longueur des branches reliant que les points de jonction, et la figure IV.60(b)
représente l’histogramme de ceux reliant les points de fin.
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(a) Particule modèle (b) Cellule convexe
Figure IV.59 – Exemple de particule modèle générée avec sa cellule convexe correspondante.
(a) (b)
Figure IV.60 – Longueur des branches reliant les points de jonction (a) et les points de fin (b)
4.3 Validation du modèle morphologique.
Nous allons tester la validité du modèle morphologique que nous avons proposé pour se
rapprocher le plus possible des particules intermétalliques réelles.
4.3.1 Effet de la variation d’épaisseur sur le comportement effectif
Avant d’aller plus loin dans la comparaison entre le modèle morphologique et les parti-
cules réelles, nous voulons d’abord vérifier l’impact de la simplification que nous avons adoptée
concernant la section des particules modèles. En effet, on peut observer dans la figure IV.23 que
l’épaisseur des particules intermétalliques réelles n’est pas constante. La figure IV.61 montre
un exemple de particule ayant des épaisseurs variables. La démarche que nous adoptons ici
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consiste à vérifier si le comportement effectif du matériau est modifié si l’on rendait la section
des particules intermétalliques constantes.
Particule réelle 
(a)
Figure IV.61 – Particule initiale avec des épaisseurs variables
Pour cela on commence par déterminer le squelette de la particule initiale (voir figure
IV.62). A partir du squelette de la particule on peut obtenir une particule modèle en faisant
une opération de dilatation. La dilatation est réalisée à l’aide d’un élément structurant de forme






Figure IV.62 – Moélisation de la paricule initiale par dilatation du squelette
La figure IV.63 montre une coupe d’un volume maillé ayant la taille d’un VER. La figure
IV.63 (a) représente le maillage de la microstructure réelle et la figure IV.63 (b) représente le
maillage de la microstructure avec des particules à section constante. On peut observer que
l’opération de dilatation reproduit assez fidèlement la microstructure initiale.
On reprend ici les trois réalisations de maillages qui ont été utilisées dans la figure IV.12.
Pour chaque réalisation de maillage sa version modélisée est réalisée. On a donc au total six
réalisations de maillage. La figure IV.64 montre les comportements effectifs obtenus pour l’en-
semble des réalisations. On peut observer que le comportement effectif de la microstructure
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modèle se superpose parfaitement à la microstructure réelle. Les variations d’épaisseurs locales
ne jouent donc pas un grand rôle sur le comportement effectif du matériau.
(a) réelle (b) modélisé
Figure IV.63 – Comparaison entre microstructure réelle et modélisée :
(a)
Figure IV.64 – Courbes de comportements effectifs obtenues pour les microstrutures modélisées et
réelles. VER1, VER2 et VER3 représentent les maillages des microstructures réelles. MOD1, MOD2 et
MOD3 représentent les maillages des microstructures modèles respectives.
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4.3.2 Comparaison du comportement mécanique de la particule modèle générée
et particule réelle
Nous voulons ici tester la validité du modèle morphologique que nous avons proposé pour
décrire les particules réelles. Pour cela nous voulons vérifier si le comportement effectif d’une
cellule contenant une particule modèle est le même qu’une cellule contenant une particule réelle.
La méthode choisie est de récupérer une cellule dans une région étudiée contenant une par-
ticule intermétallique. Grâce aux mesures statistiques on connaît le volume de la cellule, la
fraction volumique de particules qu’elle contient ainsi que des paramètres relatifs à sa morpho-
logie .
Une fois que l’on a récupéré ces paramètres on génère une particule modèle correspondante
à la particule réelle. Puis on procède à l’étape du maillage à l’aide de Iso2mesh. La stratégie de
calcul que nous adoptons est de noyer chacune des deux cellules dans une matrice infinie (très
grande). L’idée étant par la suite, de comparer le comportement homogénéisé des cellules, on
maille les particules mais aussi leurs cellules convexes. On crée ainsi 3 régions dans le maillage
global , dans la figure IV.65. La région en gris correspond à la matrice environnante, la région
en bleu correspond à la cellule convexe de la particule et en rouge est représenté la particule
intermétallique.
Une déformation selon l’axe verticale est alors imposée à l’ensemble, des conditions aux
limites périodiques sont imposées sur les faces latérales du volume. A chaque incrément de
déformation on calcule la contrainte et la déformation équivalente dans les cellules. La figure
IV.66 montre la déformation plastique cumulée sur une section dans le volume. On peut ainsi
voir que l’écoulement plastique contourne la particule intermétallique. Ceci est en accord avec
toutes les observations expérimentales et numériques que nous avons faites jusque-là.
Les figures IV.67 et IV.68 montrent l’évolution de la contrainte équivalente en fonction de
la déformation équivalente pour différents fractions volumiques de particules contenue dans
les cellules. Dans le cas où les cellules contiennent 30% de particules on peut observer que
le comportement effectif de la microstructure modèle est quasi identique à la microstructure
réelle. Dans le cas où la cellule contient 14 % de particules, un écart apparaît au fur et à mesure
que la déformation équivalente augmente. Dans ce cas, bien que les comportements effectifs de
la microstructure modèle et réelle soient globalement très proches, l’influence des différences
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morphologiques entre particules modèle et réelle semble être de plus en plus significative quand
la déformation augmente mais aussi quand la taille de la cellule augmente. Cette observation
met en évidence des mécanismes de localisation de la déformation différents au sein des cellules.
Figure IV.65 – Exemple de maillage d’une cellule convexe contenant une particule intermétallique
dans une matrice infinie : La paricule intermétallique est en rouge
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Figure IV.66 – Champs de déformations plastique cumulée lors de la compression d’une cellule
contenant une particule intermétallique modèle
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Figure IV.67 – Courbes de comportement effectifs obtenues pour une fraction volumique de
particules de 30%. Matrix représente le comportement expérimental de la matrice, (Real) est le
comportement obtenu pour la microstructure réelle, (Gene) est le comportement de la microstructure
générée et (MH) est le comportement obtenu pour le modèle de sphère noyée dans une matrice
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Figure IV.68 – Courbes de comportement effectifs obtenus pour une fraction volumique de particule
de 14%. Matrix représente le comportement expérimental de la matrice, (Real) est le comportement obtenu
pour la microstructure réelle, (Gene) est le comportement de la microstructure générée et (MH) est le
comportement obtenu pour le modèle de sphére noyé dans une matrice
5 Identification d’une loi de comportement pour les cel-
lules
5.1 Stratégie de calcul
Le modèle morphologique que nous avons proposé pour modéliser les particules intermé-
talliques a été validé mécaniquement dans la section précédente. L’intérêt majeur du modèle
morphologique est de pouvoir générer une particule modèle pour une taille de cellule donnée.
Nous avons pu montrer que le comportement homogénéisé des cellules avait une loi d’évolution
de type Voce. Dans cette partie, nous voulons identifier comment les paramètres de la loi de
Voce varient en fonction de la taille de la cellule.
Pour faire cette étude l’idée est de générer plusieurs cellules à volumes différents contenant
des particules modèles. La figure IV.69 illustre comment les particules modèles sont générées
en se servant du volume de la cellule les entourant. Pour un volume de cellule donné, on a la
186
IV.5 Identification d’une loi de comportement pour les cellules
fraction volumique de particules correspondantes.
Pour un volume de cellule donné nous faisons 11 réalisations pour se rapprocher le plus
possible d’une représentativité statistique du comportement que l’on veut identifier. La figure
IV.71 représente l’évolution de la contrainte équivalente en fonction de la déformation équi-
valente pour 11 réalisations d’une cellule contenant 14% de particules intermétalliques. Le
comportement identifié pour cette cellule correspond à la moyenne de toutes les réalisations.
L’écart de contrainte est très faible entre les différentes réalisations sous petites déformations.
Cependant à 3% de déformation l’écart type atteint 10% de la contrainte moyenne. Ceci montre
lanécessitéabsolue de faire une analyse statistique. On pourrait pousser l’analyse en augmentant
le nombre de réalisations afin de déterminer des bornes d’estimation robustes.
Figure IV.69 – Illustration du principe de génération de particule intermétallique respectant le
volume et la fraction volumique du cluster
187
Chapitre IV. CARACTERISATION ET MODELISTATION DE LA
MICROSTRUCTURE

































Figure IV.70 – Méthode d’identification du comportement moyen d’une cellule : Cas de cellules
contenant 14.29% de particules intermétalliques (M) représente le comportement moyen identifié à l’aide
d’une loi de Voce
5.2 Identification des paramètres
La figure IV.71 représente le comportement effectif moyen obtenu pour différentes cellules
contenant différentes fractions volumiques de particules. On peut observer qu’au fur et à mesure
que la fraction volumique diminue le comportement effectif tend à se stabiliser. On peut aussi
observer que l’écart type diminue fortement quand la fraction volumique diminue.
Une loi de Voce est utilisée pour modéliser le comportement moyen des cellules à une frac-
tion volumique de particule donnée. On peut ainsi identifier une loi d’évolution des paramètres
de Voce en fonction de la fraction volumique de particule contenue dans les cellules. Il a été
observé que seul les paramètres Q (voir figure IV.74), E (voir figure IV.72), σ0 (voir figure
IV.73) variaient en fonction de la fraction volumique de particule. On peut noter que pour les
petites fractions volumiques de particule les paramètres tendent à se stabiliser mais augmentent
très rapidement quand la fraction volumique de particules augmente.
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Figure IV.71 – Comportement effectif idendifié pour plusieurs cellules à différent fractions volumique
de particule.
















Figure IV.72 – Evolution du module d’Young équivalent en fonction de la fraction volumique de
particules contenues dans la cellule
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Figure IV.73 – Evolution de la limiteélastiquedes cellules en fonction de la fraction volumique.









Figure IV.74 – Evolution du paramètre Q de la loi de Voce en fonction de la fraction volumique de
particule contenu dans la cellule
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6 Comparaison des mécanismes de déformation entre
microstructure modèle et réelle
6.0.1 Maillage
Le but de la démarche est de s’affranchir du maillage coûteux de la microstructure réelle.
La figure IV.75 représente le maillage d’un VER (chapitre 2) avec sa microstructure modèle
proposée. Comme expliqué précédemment, la microstructure modèle est constituée des cellules
convexes des amas de particules identifiées. Les particules intermétalliques formant une struc-
ture interconnectée, les cellules des amas de particules partagent pour la plupart (les cellules
des amas isolés ne sont pas connectées) des faces communes pour reproduire le transfert des
contraintes. Chaque cellule est identifiée à l’aide de son volume et de la fraction volumique
de particules qu’elle contient. La figure IV.76(a) montre les cellules identifiées chacune par un
label puis noyées dans la matrice (figure IV.76(b)).
(a) Maillage de la microstructure réelle (b) Maillage de la microstructure modèle
Figure IV.75 – Maillage d’un VER avec sa microstructure modèle équivalente
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Figure IV.76 – Maillage des cellules labellisées de la microstructure modèle
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6.0.2 Première comparaison entre microstructure modèle et réelle
Afin de simuler le comportement du matériau l’idée est d’affecter à chaque cellule du vo-
lume une loi de comportement propre, dépendant de la fraction volumique de particules qu’elle
contient. Procéder ainsi introduirait de fortes concentrations de contraintes aux interfaces entre
les cellules de volumes et de formes très différents. Cela serait en fait un enrichissement du mo-
dèle car elle reproduirait exactement les observations expérimentales faites sur la rupture des
particules intermétalliques. Introduire des lois de comportement individuelles pour chaque cel-
lule nécessite de nouveaux développements dans Zebulon, ces développements feront l’objet de
travaux futurs. Néanmoins la première démarche consiste à introduire la même loi de compor-
tement pour toutes les cellules. Les paramètres de la loi de comportement des cellules sont
choisis de telle manière que le comportement effectif du modèle éléments finis de la microstruc-
ture réelle soit le même que celui de la microstructure modèle. Les paramètres élastiques et les
paramètres de la loi de Voce vérifiant cette condition sont présentées dans le tableau IV.2. Une
déformation selon l’axe vertical ε33 est imposée sur chaque volume. La figure IV.77 représente
le comportement effectif obtenu pour chaque volume.
L’idée est d’observer si la microstructure modèle permet de reproduire les mêmes méca-
nismes de déformation que dans le cas de la microstructure réelle. La figure IV.78 montre les
champs de déformation équivalentes après 3% de déformation imposée. On peut observer que
à quelques différences près, la microstructure modèle reproduit bien les mécanismes de loca-
lisation de la déformation. Les cellules de la microstructure modèle se déforment peu créant
des bandes de localisation juste à côté. On peut remarquer les pics de déformations plus élevés
et à répartition spatiale limitée dans le cas de la microstructure réelle. Ce phénomène étant
du essentiellement au fort contraste de propriétés entre la matrice et les particules mais aussi
à la forme sévère des particules dans certaines régions. La figure IV.79 représente la réparti-
tion des contraintes de Von Mises dans la microstructure modèle. On peut observer de fortes
concentrations de contraintes dans les cellules.
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Paramètres Matrice Cellules
σ0 (Mpa) 100.5 107.
Q = (σu − σ0) (Mpa) 82.1 360.
b 36.5 36.5
α (Mpa) 40.8 40.8
E (Gpa) 76.5 Gpa 97.5
ν 0.3 0.3
Tableau IV.2 – Paramètres de Voce identifiés pour la matrice par éléments finis













Figure IV.77 – Comportements effectifs équivalents obtenues pour les microstructures réelle et
modèle pour 3% de déformation imposée selon l’axe vertical.
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(d) (e) Microstructure modèle (f) Microstructure modèle avec retrait d’un
coin
Figure IV.78 – Déformation équivalente dans la microstructure modèle à 3% de déformation ε33
imposée
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Dans ce chapitre on s’est intéressé à la modélisation micromécanique de notre alliage. Un
modèle de particules intermétalliques élastiques noyées dans une matrice elasto-plastique a été
proposé. Dans un premier temps les paramètres non linéaires de la matrice ont pu être identifiés
en se basant sur des théories d’homogénéisation. Des calculs par éléments finis sur les micro-
structures ont permis de valider la taille du VER (chapitre 2) définie à partir de la fraction
volumique des particules. Les calculs par éléments finis ont mis en évidence la forte influence de
la forme des particules sur le comportement effectif du VER. En effet la forme interconnectée
des particules contribue au transfert de charge dans tout le volume. De ce fait les contraintes
atteignent très vite des valeurs irréalistes mettant en évidence la nécessité d’introduire un mo-
dèle d’endommagement. Des études morphologiques et statistiques ont permis de mesurer des
paramètres caractéristiques de la microstructure de notre alliage. Un algorithme se basant sur
la méthode de la classification hiérarchique a permis de reconnaître dans la microstructure de
notre alliage des amas ou régions à forte densité de particules. Au vu des observations expé-
rimentales et numériques un modèle de microstructure est proposé, fondé seulement sur les
cellules convexes des amas. A l’aide des paramètres microstructuraux mesurés des particules
modèles se rapprochant au mieux des particules réelles ont été générées. A l’aide des particules
générées des lois de comportements en non-linéaire sont proposées pour les cellules. La compa-
raison de simulations sur la microstructure réelle et modèle a montré que ce dernier est un bon
outil pour prédire les mécanismes de localisation de la déformation donc de l’endommagement.
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Conclusions :
Cette thèse avait pour objectif d’étudier puis modéliser les mécanismes de déformation et
d’endommagement dans les alliages d’aluminium coulés utilisés pour fabriquer les composants
de moteurs automobiles. Selon les pièces, les compositions chimiques, en termes d’éléments
d’addition, peuvent varier. Cependant les techniques de caractérisations aux rayons X révèlent
que la morphologie des phases restait identique. La démarche de cette thèse a été d’étudier un
alliage modèle dont le comportement serait généralisable aux alliages du même type et même
à d’autres matériaux dont les microstructures seraient proches.
Dans une première partie une campagne d’études expérimentales préliminaires a été réali-
sée. Grâce aux observations aux rayons X de l’ESRF, notamment la technique d’observation
utilisant le contraste de phase à l’ID19, une observation précise de la morphologie des phases
a pu être réalisée. On a pu observer pour des états de traitements thermiques différents, que
la morphologie 3D des particules de seconde phase était de type fibreux et interconnectée. Des
études de nano indentation ont mis en évidence des particules rigides et fragiles. A travers des
essais de compression et de traction sur des éprouvettes traitées thermiquement ou non, on a
pu observer une influence forte de la microstructure sur le comportement mécanique macrosco-
pique. Une différence de comportement entre essai de compression et de traction a introduit le
caractère très endommageable de l’alliage.
En deuxième partie des essais in situ au microscope électronique à balayage d’une part
et en tomographie ont été réalisés. Ils ont servi à mettre en évidence les mécanismes d’initia-
tion et d’évolution de l’endommagement. Il a été observé que, même à petites déformations
les particules de seconde phase sont exclusivement à l’origine de l’apparition des cavités. Nous
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avons observé au MEB que beaucoup de cavités apparaissaient par une décohésion de l’inter-
face aluminium-silicium. Ces cavités de forme plate et allongée évoluaient ensuite sous forme de
microfissures. La rupture des particules intermétalliques a été observée en 3D grâce aux images
tomographiques. Le suivi d’un volume d’intérêt lors de la traction nous a permis d’observer
que les particules intermétalliques se rompaient par le détachement de paquets. Ces paquets
sous forme d’amas de branches interconnectées rompent car ils sont reliés aux restes du réseau
par quelques branches. Par ailleurs, une attention rigoureuse accordée aux mécanismes d’évo-
lution des cavités lors de la traction, a permis de comprendre avec une très grande précision
la cinétique de propagation de l’endommagement. En suivant l’évolution d’une cavité indivi-
duelle on a pu observer que l’endommagement se propageait par apparition de cavités puis
coalescence rapide. Ces deux étapes étant parfaitement synchronisées. La phase de croissance
est quasi inexistante. Ces mécanismes de propagation donnent naissance à plus grande échelle,
à la formation d’une macro fissure dont la formation a pu être observée.
En troisième partie nous nous sommes intéressés aux mécanismes de déformation à l’origine
de l’endommagement. Pour cela une technique de mesure de champs, spécialement développée
pour être appliquée aux images obtenues au MEB, a été utilisée pour étudier les mécanismes
de déformation lors d’un essai de traction. Les images MEB comportant un certain niveau de
bruit, des techniques de filtrage, ayant pour précaution la conservation de l’information néces-
saire à la détermination des champs de déplacement, ont été appliquées. La superposition des
champs de déformations sur la microstructure réelle a mis en évidence le rôle prépondérant
des particules intermétalliques. En effet, il a été observé que les amas de particules intermétal-
liques faisaient écran à la déformation plastique donnant ainsi naissance à une forte localisation
dans les régions juste à côté. En effet on a pu observer de grandes déformations dans les ré-
gions contenant que de l’aluminium et du silicium. La localisation de la déformation dans les
régions contenant du silicium conduit à un cisaillement de l’interface aluminium-silicium. Ce
cisaillement de l’interface est à l’origine de l’initiation de l’endommagement. En 3D l’endomma-
gement a pu être mesuré d’une part par segmentation des cavités, et d’autre part par corrélation
d’images numériques. Il a été observé que sous l’effet de la déformation le matériau se dilatait
indiquant un endommagement très important. La comparaison des deux techniques de mesure
a mis en évidence l’existence de deux populations de cavités. La confrontation des mesures de
l’endommagement par segmentation des cavités et par corrélation d’images a mis en évidence
l’existence de cavités à petite échelle non detectables en tomographie. A l’aide des essais in situ
au MEB, une évolution continue sans interuption de la population de cavités à petite échelle
a été démontrée. Les paramètres du modèle GTN ont pu être identifiés en se basant sur une
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théorie d’homogénéisation et les mesures expérimentales. Les paramètres identifiés ont permis
de prédire le comportement endommageable du matériau.
En quatrième partie des calculs des microstructures par éléments finis ont été réalisés. Un
modèle éléments finis décrivant des particules intermétalliques noyées dans une matrice a mon-
tré les mêmes mécanismes de déformations que ceux observés expérimentalement. Une forte
influence de la morphologie des particules intermétalliques a été mise en évidence. En effet,
de par leur architecture les particules intermétalliques supportent de très grandes charges. Les
contraintes dépassent dés les premiers instants de chargement la contrainte limite à rupture.
Ce résultat est en phase avec les observations expérimentales car il met en évidence la nécessité
d’introduire dans le modèle une loi d’endommagement pour coller à la réalité. Ainsi dans le
but de proposer des modèles simplifiés, pouvant reproduire le comportement réel de l’alliage,
une caractérisation fine des microstructures a été réalisée. Des paramètres caractéristiques de
la microstructure ont pu être mesurés. Une technique de tesselation dans l’espace a permis de
classifier les microstructures. Des groupes d’amas d’intermétalliques ainsi que leurs statistiques
ont pu être identifiés. Une microstructure modèle, basée uniquement sur les cellules convexes
des amas a été proposée. Des particules modèles se basant sur les paramètres morphologiques
mesurés nous ont permis de simuler le comportement mécanique local des amas d’intermétal-
liques. Les cellules convexes entourant les amas d’intermétalliques ont été définies en fonction de
leur volume et de la quantité d’intermétalliques qu’ils contiennent. Des calculs d’homogénéisa-
tion ont permis d’identifier des lois de comportements de type Voce pour ces cellules convexes.
Des lois d’évolution des différents paramètres du modèle de Voce ont ainsi pu être déterminées
en fonction de la taille des cellules. Une comparaison directe entre les mécanismes de loca-
lisation de la déformation dans une microstructure réelle et une microstructure modèle a pu
être réalisée. Ainsi il a été observé que la microstructure modèle permettait de bien reproduire
les mécanismes de localisation de la déformation de la microstructure réelle. Le maximum des
déformations dans la matrice est cependant plus élevé dans le cas de la microstructure réelle.
Ceci étant du principalement à la forme des particules intermétalliques.
Quelques perspectives :
Les lois d’endommagement classiques pour prédire le comportement des matériaux sup-
posent que les mécanismes de germination puis d’évolution des cavités sont indépendants de la
microstructure. Les observations expérimentales que nous avons effectuées mettent en évidence
le rôle primordial de la microstructure. Pour mieux prédire le comportement endommageable
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des alliages au silicium, des informations sur la microstructure locale doivent être insérées.
C’est dans cette optique qu’une microstructure modèle a été proposée dans cette thèse. Des
travaux futurs pourraient s’intéresser à enrichir la simulation du comportement du matériau,
notamment en introduisant des zones cohésives entre les cellules pour modéliser la rupture
des particules intermétalliques. Une loi de comportement elasto-plastique propre à la taille des
cellules pourra être introduite. La matrice pourra obéir à une loi de Voce, la même loi d’endom-
magement de type Michel et Suquet pourra alors être appliquée à l’ensemble du volume étudié.
Les cavités seront introduites dans le modèle à travers des lois de germination et de croissance
directement obtenues à partir des mesures expérimentales par corrélation d’images numériques.
Plusieurs réalisations du VER avec des distributions différentes de cellules pourront servir à
établir des bornes entre lesquels se répartiraient les paramètres de la loi d’endommagement
macroscopique que l’on voudrait identifier. A l’échelle de la structure c’est-à-dire de la pièce
dont on voudrait prédire la durée de vie, des modèles basés sur des études statistiques de la
microstructure pourraient être utilisés.
Dans cette thèse une seule valeur du paramètre de coupure a été utilsée pour définir les
amas de particules intermétalliques. Il pourrait être intéressant de choisir d’autres valeurs et
d’étudier leurs effets sur les mécanismes de localisation de la déformation.
Dans cette thèse toutes les éprouvettes utilisées ont été soumises à des sollicitations mé-
caniques à température ambiante. Il pourrait être intéressant de réaliser des essais in situ de
fatigue thermique. Ces essais pourraient être réalisés sous tomographie aux rayons X, il serait
intéressant de vérifier si les mécanismes de déformation sont identiques à ceux à température
ambiante. Les propriétés de l’interface aluminium-silicium étant sensibles à la température, les
lois d’endommagement pourraient varier en fonction de la température choisie pour l’essai.
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Annexe 1 : Méthodes de caractérisation
1 Caractérisation par tomographie aux rayons X
La tomographie aux rayons X est une technique non destructive qui permet l’analyse 3D
de corps volumiques en se basant sur l’absorption des éléments qui la composent. L’intêret
principal de la tomographie est de pouvoir extraire l’architecture interne d’un corps donné
en 3D par des moyens de traitements d’images sophistiqués. La physique de la tomographie
aux rayons X est basée sur la loi de Beer-Lambert qui calcule, le long d’un trajet donné du
rayon X incident, le rapport entre le nombre de photons transmis N et le nombre de photons
incidents N0. Comme le montre l’expression (1), ce nombre dépend du coefficient d’absorption







Dans un cas général, l’absorption dépend de l’énergie des photons mais aussi de la capacité
d’absorption de la matière traversée. Par conséquent l’énergie du rayonnement doit être adaptée
aux matériaux que l’on veut observer. Une haute énergie est nécessaire pour garantir que les
rayons X traversent des matériaux très massifs et absorbants, comme la plupart des métaux.
Dans le cas qui nous concerne, le travail est effectué en faisceau monochromatique c’est-à-dire
que tous les photons ont la même énergie. La projection de µ varie donc en fonction de la
composition et de l’épaisseur du matériau traversé. Chaque point d’un détecteur placé derrière
un objet irradié reçoit un nombre de photons dépendant du chemin traversé. Si le matériau est
homogène, le nombre de photons reçus ne dépend que de l’épaisseur traversée. Si le matériau
est hétérogène, ce nombre dépend également de l’atténuation locale en tout point du matériau.
Cette variation est à l’origine du contraste détectée en radioscopie d’absorption des rayons X.
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Figure A.1 – Schéma du dispositif expérimental classique de la tomographie aux rayons X
Un dispositif de tomographie aux rayons X est composé de quatre parties (figure A.1) : une
source de rayons X caractérisée par sa plage d’énergie, un système d’acquisition des données
que constitue un détecteur fluorescent, une caméra CCD et enfin une plateforme tournante sur
laquelle est fixée l’échantillon à balayer. Le rayonnement X de l’ESRF est obtenu par le rayon-
nement émis tangentiellement par les électrons accélérés et déviés par un champ magnétique
dans l’anneau du synchrotron. Il s’agit d’un synchrotron de troisième génération, les électrons
qui produisent la radiation ont une énergie de 6 GeV.
2 Orientation cristalline par EBSD
Vu la complexité des microstructures dans les alliages de coulée, il serait intéressant de
pouvoir observer l’orientation cristalline des grains. Pour celà nous avons utilisé la technique
EBSD à l’aide du microscope JEOL de l’ENSMSE. C’est une technique d’analyse de surface
non destructive qui nécessite une préparation spécifique et rigoureuse de l’échantillon. Lors
des mesures par EBSD, un faisceau d’électrons est utilisé en mode focalisé et balaye la zone
à analyser point par point. Dans nos études, l’échantillon est tilté d’un angle voisin de 70˚.
À ce faisceau d’électrons monocinétique est associé une longueur d’onde λ. Une partie du
faisceau d’électrons est rétrodiffusée par la surface de l’échantillon et est captée par la caméra.
Les électrons sont rétrodiffusés préférentiellement sur un cône de demi angle θ, selon la loi de
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Bragg :
2dhklsin(θ) = nλ (2)
L’interprétation du contraste sur le détecteur permet d’obtenir les pseudo-lignes de Kikuchi.
L’espacement entre ces lignes est relié au paramètre de maille du cristal diffractant dhkl tandis
que leur position est reliée à l’orientation cristallographique dans l’espace de la zone rencontrée
par le faisceau. Le traitement des figures de diffraction est appelé indexation en références
aux indices des plans cristallins. Cette technique est largement utilisée aujourd’hui en science
des matériaux, cependant la préparation stricte des échantillons reste assez lourde de mise en
oeuvre. Comme c’est le cas pour notre matériau, obtenir une surface plane pour des matériaux
hétérogènes contenant des phases très dures est très difficile. En effet, la qualité des bandes
de Kikuchi obtenue dépend de la quantité de défauts présents au voisinage de la surface. La
cartographie est donc directement liée à l’état de surface (la rugosité introduit des écarts sur
l’angle optimal de 70˚) et aussi à l’écrouissage de la surface dû au polissage (les dislocations
perturbent l’indexation).
Afin de préparer les surfaces, nous avons effectué un polissage mécanique. Pour ôter la fine
couche écrouie par le polissage nous avons effectué une finition à la silice colloïdale. Le pilotage,
l’acquisition et le post-traitement sont réalisés avec le logiciel Channel5. Le pas du faisceau
incident a été fixé à 0.3 µm pour atteindre un pourcentage d’indexation acceptable. La figure
A.2 montre une cartographie EBSD d’une zone de notre échantillon qui a auparavant subi un
traitement thermique de sphéroidisation. Le critère de désorientation critique a été fixé à 15˚.
Figure A.2 – Cartographie EBSD de l’orientation des grains après traitement thermique
Le taux d’indexation maximum que nous avons pu obtenir est d’environ 70%, ce qui est
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tout de même acceptable pour notre matériau. Nous verrons dans le paragraphe 3 que malgré
les précautions prises, la surface de notre échantillon reste rugueuse notamment au voisinage
des intermétalliques. Nous pouvons voir sur la figure A.2 que aucun des intermétalliques n’a été
indexés et apparaissent par conséquent en vert foncé. Par contre le taux d’indexation pour la
matrice d’aluminium et les particules de silicium est plutôt correct. Nous pouvons ainsi deviner
à travers la cartographie EBSD les particules de silicium à travers les petits grains globulaires
et dispersés. On les retrouve plus fréquemment dans la zone eutectique qui se caractérise ici
par la zone comprenant le plus de joints de grains. Nous pouvons aussi remarquer que les
structures dendritiques grossières ont la même orientation cristalline et leur forme apparaît très
clairement.
3 Nanoindentation
Ces dernières années ont vu grandir un intérêt considérable pour les techniques de caracté-
risation par nanoindentation. La nanoindentation est une technique d’indentation instrumentée
permettant la détermination des propriétés mécaniques locales des matériaux. L’objectif de la
nanoindentation est d’extraire la dureté et le module élastique de couches minces en interpré-
tant la courbe force-pénétration de l’indenteur. En effet durant le test d’indentation un système
d’acquisition permet d’enregistrer la force appliquée en fonction de la profondeur de pénétra-
tion. En prenant en compte sa forme, la pénétration de l’indenteur permet d’estimer l’aire de
contact avec la couche mince. On peut ensuite en déduire la pression de contact puis la dureté
du matériau. L’essai de nanoindentation se caractérise par une phase de chargement suivi d’une
décharge. La validité des résultats de dureté et de module élastique dépendent fortement des
lois de dépouillement. Les lois de dépouillements ne consistent pas seulement calculer les para-
mètres que l’on cherche à identifier mais aussi à corriger les erreurs systématiques induites par
la méthode. Pour les présentes expériences nous avons utilisé le nanoindenteur de l’Université
Technologique de Vienne en Autriche qui permet des mesures de force de l’ordre du millinewton
(10−3N) avec une incertitude de l’ordre (10−9 N). La profondeur de pénétration est de l’ordre du
micron avec une incertitude de 10−9 m). Le modèle de dépouillement utilisé pour l’estimation
de la pente élastique de décharge est celui proposé par Oliver et Pharr [114] :
F = k(h− hc)m (3)
k m et hc sont les paramètres à identifier pour se rapprocher au mieux de la pente de
décharge élastique. Il s’agit du modèle le plus largement utilisé.
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(a) Photo du dispositif (b) Principe de la nanoindentation
Figure A.3 – Dispositif de nanoindentation-Université technologique de Vienne(Autriche)
La technique de la nanoindentation est très sensible l’état de surface. Par conséquent les
échantillons doivent être polis avec le souci d’avoir des surfaces aussi planes que possible. Nos
échantillons ont été initialement enrobés puis polis mécaniquement en utilisant des papiers
abrasifs au diamant. Un polissage de finition l’OP-S a été réalisé. Sur la figure A.4 on peut
observer l’état de la surface après polissage en traçant la profilométrie de surface. On peut
remarquer les différences de niveaux entre la matrice d’aluminium et la particule intermétallique
de l’ordre de 1µm. Ceci indique a priori une grande différence de dureté entre la matrice et les
particules intermétalliques en accord avec ce qui avait été montré dans la figure I.4
(a) Profilométrie de la surface proche d’un intermétallique (b) Marques
laissées par
l’indenteur
Figure A.4 – Essai de nanoindentation
Nous avons fait plusieurs indentations notamment sur les intermétalliques et les particules
de silicium qui sont facilement discernables au microscope optique. La figure A.5 montre un
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exemple de courbe force-pénétration de l’indenteur sur un intermétallique. Il faut noter que deux
types d’intermétalliques composent notre matériau(voir I.17), mais ils sont quasi indissociables
au microscope optique. Ainsi, pour la suite de nos travaux, par un souci de simplification, nous
regrouperons tous les intermétalliques et considérerons la moyenne de leurs propriétés.
Figure A.5 – Exemple de courbe force-pénétration obtenue après nanodindentation pour une force
maximale appliquée de 1 N
Dans une première étape, l’aire de contact A entre l’échantillon et l’indenteur est estimée
en fonction de la forme et de la course de l’indenteur. Nous avons utilisé un indenteur de type
Berkovich. L’aire de contact A peut s’exprimer en fonction de la force maximale appliquée F :









avec K la pente élastique lors de la décharge, on a K = dF
dh
On détermine ensuite le module











Er est le module réduit, Ei le module de l’indenteur, E le module d’Young du matériau que
l’on cherche et ν le coefficient de Poisson.
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Figure A.6 – Module identifié par la campagne de nanoindentation
Phases E (Gpa) ν σu (Mpa)
Silicium 145 0.28 −
Intermétaliques 165 0.28 800 − 1000
Aluminium 70 0.3 −
Tableau A.1 – Caractéristiques mécaniques retenues pour les différentes phases
La figure A.6 montre les résultats obtenus lors de la campagne d’essai sur les intermétalliques
et le silicium. Le tableau A.1 montre les paramètres retenus pour chacune des phases pour la
suite de nos travaux. Nous ne connaissons pas exactement la contrainte à rupture des intermé-
talliques qui sont présents dans le matériau étudié ; néanmoins quelques auteurs [13, 36, 140]
ont proposé des valeurs de contrainte à rupture pour des intermétalliques au fer et au nickel .
Nous les utiliserons comme indication.
4 Moyens d’essais mécanique
La figure A.7 montre le dispositif expérimental de l’ENSMSE. Les éprouvettes de compres-
sions sont de forme cylindrique avec un diamètre de 6.6 mm pour une hauteur de 10 mm.
Tous les essais de compression ont été réalisés à température ambiante. Les échantillons ont
été préalablement enrobés dans un film de Téflon@ pour atténuer les frottements. La vitesse de
déformation imposée est de 10−4s−1.
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Figure A.7 – Dispositif expérimentale de compression - ENSMSE





Figure A.8 – Eprouvette et dispositif de traction de l’ENSMSE
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5 Essai in situ au microscope électronique à balayage
Le MEB de la marque ZEISS de l’ENSMSE est aménagé pour recevoir un banc de traction
uni axiale. La figure A.1 montre une photo du MEB et du dispositif de traction. Le pilotage du
dispositif se fait en déplacement. Lors de l’essai, la charge est mesurée à l’aide d’un capteur de
force d’une capacité 10 kN. Un système de mesure de l’écartement relatif des mors permet de
mesurer le déplacement imposé.
Des éprouvettes lisses et plates ont été utilisées pour cette expérience. Les éprouvettes ont été
découpées dans un bloc obtenu par le procédé squeeze-casting (voir figure I.14). La découpe a
été réalisée en utilisant les scies à fil de la société SOPREFIL. La zone utile de l’éprouvette fait
5 mm pour 1 mm d’épaisseur et 3 mm de largeur (voir A.1). Après la découpe, les échantillons
sont soigneusement polis pour avoir une surface aussi plane que possible en utilisant le même
procédé que celui utilisé pour les échantillons de nanoindentation (3). Les bords des échan-
tillons ont aussi été polis pour gommer les défauts de surface qui peuvent donner naissance à
des départs de fissure. Vu que les zones d’observation à fort grossissement sont de l’ordre de
quelques micromètres, quelques échantillons sont munis d’une encoche de forme circulaire afin
de localiser la déformation.
Lors de l’acquisition des images (quelques minutes) l’essai de traction est arrêté. La figure
II.1 montre un exemple de courbe force-déplacement obtenue lors d’un essai de traction sur un
échantillon préalablement mis en solution pendant 4h. Les pics de décharge correspondent aux
instants d’acquisition des images. Les différentes phases de cette courbe montrent les carac-
téristiques typiques d’un mécanisme d’endommagement ductile : déformation élasto-plastique
puis ruine de la structure par une propagation de fissure macroscopique.
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(a) Dispositif de traction et géométrie de l’échantillon
(b) Géométrie de l’en-
taille
Figure A.1 – Expérience d’observation in situ au microscope électronique à balayage
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6 Essai in situ en tomographie aux rayon X à l’ESRF
6.1 Description de l’expérience
6.1.1 L’échantillon
L’échantillon utilisé pour l’essai de tomographie aux rayons X a été découpé dans le même
bloc que celui utilisé pour les essais de traction in situ au MEB. Le schéma et les dimensions
de l’éprouvette sont présentés sur la figure A.3. L’échantillon dispose d’une section carrée de
1x1mm de côté. La longueur utile de l’échantillon est de 3 cm. Seulement une région 1.1 mm
de long peut être reconstruite (voir 6.1.2). Par conséquent afin de localiser les déformations et
de pouvoir observer l’endommagement une entaille de forme elliptique a été introduite (voir
A.3). L’échantillon a été préalablement traité thermiquement par un vieillissement artificiel de
2h puis un traitement de mise en solution pendant 4h.
6.1.2 La tomographie sur la ligne ID15 ESRF
Un paramètre important, qu’il faut nécessairement prendre en compte lors d’un essai de
traction in situ aux rayons X, est le temps de scan de l’échantillon lors de la sollicitation. En
effet l’alliage AlSi12Ni est un matériau disposé au fluage. Vu que l’essai de traction est arrêté
au moment de l’acquisition, il faut que cette dernière puisse être faite sans pour autant qu’on
ait une trop grande évolution de la microstructure. Des systèmes d’acquisition rapides ont été
développés à l’ID15 de l’ESRF pour permettre des essais de traction-compression in situ. Les
progrès de ces dernières années permettent même d’acquérir des radiographies en moins de
10 s. La ligne ID15 dispose d’un faisceau rose d’énergie variant de 40 à 300 keV venant d’un
ondulateur. Pour chaque section de l’échantillon, 850 projections ont été réalisées en faisant
tourner l’échantillon entre 0˚et 180˚, pour chaque projection le temps de scan dure 18 ms soit
16 s de temps d’acquisition pour un scan complet de la zone d’intérêt. La taille d’un voxel fait
1.4x1.4x1.4µm3 et le volume total reconstruit fait 1.4x1.4x1.1mm3(1027x1027x801voxels3). Il
faut noter que le temps d’acquisition est ici encore plus petit que le temps d’acquisition des
images MEB.
6.1.3 La machine de traction
La machine de traction de l’INSA de Lyon a été utilisée pour cette expérience. Cette machine
de traction est spécialement développée pour des essais in situ pouvant être montée sur les bancs
d’essai de l’ESRF. La machine a été conçue par Michaud [11]. Un tube PMMA assure le transfert
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de charge entre les mors inférieurs et supérieurs. Cette machine peut être utilisée autant pour
des essais de traction que pour des essais de compression avec une charge maximale de 5000
N. Un ordinateur permet de piloter l’essai en déplacement imposé en mesurant l’écartement
relatif des mors, une cellule de force permet de mesurer l’effort au cours de la traction. La
vitesse de déformation imposée est de l’ordre de 10−4s−1 . La figure II.10 montre la courbe de
force déplacement obtenue après l’essai. Nous avons effectué 26 scans entre l’état non sollicité
et jusqu’à la rupture de l’éprouvette.
Figure A.2 – Machine de traction in situ de l’INSA LYON [11]
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Figure A.3 – Géométrie de l’éprouvette
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7 Modèles non couplés d’endommagement des matériaux
ductiles
Les modèles non couplés de l’endommagement sont les premiers à avoir vu le jour. On parle
de modèle non couplé de l’endommagement lorsque qu’on considère que l’évolution des défauts
dans la matrice n’a pas d’effet sur le comportement macroscopique du matériau. Le matériau
garde le comportement de la matrice à l’infini. Les premiers modèles sont ceux de McClintock
[105], qui développe en 1968 au MIT des équations pour décrire, la croissance d’une cavité
cylindrique noyée dans une matrice infinie. Dans le cas où la matrice est écrouissable et obéit
à une loi puissance du type σ = Kεn, où K est un paramètre matériau et n le coefficient
d’écrouissage, il propose une équation donnant la vitesse de croissance R˙ de cette cavité en











Ou R représente le rayon moyen de la cavité et, T∞ représente la triaxialité à l’infini. On
définit la triaxialité comme étant le rapport entre la contrainte hydrostatique et la contrainte
équivalente telle que :
T∞ = ΣH/Σeq (2)
La notion novatrice de l’équation de McClintock [105] est certainement la dépendance forte
de la croissance de la cavité en fonction de la triaxialité. Une année plus tard, en 1969 Rice
et Tracey [127] proposent une autre approche en modélisant une cavité sphérique noyée dans
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une matrice plastique, incompressible et infinie. Cette matrice est soumise à un chargement














ou ˙∞I ≥ ˙∞II ≥ ˙∞III sont les composantes principales du tenseur des vitesses de déformation à
l’infini. Le paramètre ν sert à tester plusieurs cas de chargement possibles en faisant varier sa
valeur de 1 à -1. Ainsi pour ν = -1 on a une compression simple, pour ν = 0 on a un cisaillement
simple et une traction pour ν = +1
Pour de grandes triaxialités, et sous un chargement uniaxial en déformation, Rice et Tracey








Comme dans le modèle de McClintock [105] on voit que la triaxialité a une influence exponen-
tielle sur la croissance de la cavité. Cette relation a été reprise et discutée par Huang [70], lors
de travaux en collaboration avec Hutchinson et Tvergaard (Huang et al.[71]) Huang conclut
que le modèle proposé par Rice et Tracey [127] sous-estime la vitesse de croissance de la cavité
sphérique. En enrichissant la formulation variationnelle de Rice et Tracey, par de nouveaux












∞ ≤ 1 (6)









ε˙ si T∞ ≥ 1 (7)
Pour aller encore plus loin, Budiansky et Slutsky [26] en 1982 développent des modèles prenant
en compte l’évolution d’une cavité sphérique dans une matrice viscoplastique, ils montrent ainsi
que la nature visqueuse de la matrice, combinée à des triaxialités élevées, augmente significati-
vement le taux de croissance de la cavité.
Tout ces modèles montrent que le taux de croissance d’une cavité est proportionnel au taux de
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déformation équivalente et est une fonction exponentielle du taux de triaxialité des contraintes.
Par ailleurs ces modèles ignorent l’interaction entre cavités lorsque la porosité devient impor-
tante.
8 Modèles couplés d’endommagement des matériaux duc-
tiles : le modèle de Gurson
On parle de modèle d’endommagement couplé lorsqu’on considère que l’évolution des cavités
dans la matrice affecte le comportement macroscopique du matériau lors du chargement. Une
variable d’endommagement est alors introduite et rend compte de l’état de l’endommagement
[31, 60, 80].
Le modèle de Gurson [60] est un modèle couplé qui se base sur la description d’une sphère
noyée dans une matrice finie (voir figure A.1). Le modèle de Gurson est obtenu en combinant
homogénéisation et analyse limite. Il permet de modéliser l’évolution de cavités évoluant in-
dépendamment et orientées aléatoirement sous forme d’une cavité sphérique noyée dans une
matrice. Le modèle de Gurson repose sur un critère d’écoulement plastique qui fait intervenir










Figure A.1 – Schématisation de la sphére de Gurson : Σ est la contrainte macroscopique
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La fonction de charge de Gurson dépend de la porosité mais aussi fortement de la triaxialité
et s’écrit :










− (1 + f 2) = 0, (9)
ou σ0 représente la contrainte d’écoulement du matériau sain et Σeq la contrainte de von Mises.




ou λ˙ est le multiplicateur plastique. La vitesse d’accroissement de la porosité dépend de la
déformation plastique et s’écrit :
f˙ = (1− f)ε˙pkk (11)
Dans le modèle de Gurson l’augmentation de la porosité modifie la surface de charge de la
fonction d’écoulement de manière exponentielle, ce qui conduit à une perte de rigidité globale
jusqu’à la rupture du matériau. Nous remarquerons que si f est nulle, nous retrouvons le critère
de von Mises. Comme pour les modèles non couplés, le modèle de Gurson [60] ne prend pas
en compte l’interaction entre les cavités. Des améliorations ont été apportées pour résoudre ce
problème.
9 Le modèle de Gurson modifié : GTN
Le modèle de Gurson permet de bien décrire la phase de croissance des cavités. Mais, dés
lors que la porosité devient importante, le modèle ne prend plus en compte l’interaction forte
des cavités entre elles. En effet lorsque la porosité devient importante les cavités coalescent
pour former au stade final une fissure qui va conduire à la ruine du matériau. Dans cette
phase, la porosité évolue beaucoup plus vite que s’il ne s’agissait que de la croissance d’une
cavité individuelle. En 1981 Tvergaard [153] introduit trois paramètres q1 q2 et q3 au modèle
de Gurson original, on l’appelle alors le modèle GT :










− (1 + q3f 2) = 0, (12)
Il n’y a pas de valeur universelle de ces paramètres et plusieurs auteurs proposent des valeurs
qui restent proches les unes des autres :
◦q1 = 1 pour Gurson [60]
234
9 Le modèle de Gurson modifié : GTN
◦q1 = 1.5 pour Tvergaard [153]
◦q1 = 1 pour Koplik et Needleman [86]
◦q1 = 1.47 pour Perrin et Leblond[119]
La valeur q3=q21 fait l’objet d’un consensus dans la littérature et a été introduite par Tvergaard
[153].
Tvergaard choisit la valeur 1 pour le paramètre q2 pour un chargement monotone et reste celui
généralement adopté. Besson [22] propose q2=1.02 pour un cas de chargement cyclique, alors
que Ristinmaa [130] propose une valeur de 0.82 pour des cas chargement à très faible nombre
de cycles.
Le modèle GT donne de bons résultats pour la prédiction de la croissance des cavités. Mais,
jusque là rien ne décrit comment sont créées ces cavités. Chu et Needleman [33] complètent le
modèle en rajoutant une loi de germination des cavités. Ils considèrent que la loi de germination
dépend exclusivement de la déformation plastique. Soit fn la fraction volume de vides nuclées,
ils écrivent :
f˙n = Aε˙peq (13)
Une distribution gaussienne est choisie pour le coefficient A qui dépend de la déformation













avec les définitions suivantes :
◦fn0 : la fraction volumique maximale des cavités nuclées.
◦εn0 : la valeur moyenne de la déformation à laquelle apparaît la porosité
◦Sn0 : l’écart type de la déformation à laquelle apparaît la porosité
Ils considèrent que la croissance des cavités fg est seule responsable de la dilatation du
matériau, tel que :
f˙g = (1− f)ε˙pkk (15)
ε˙pkk étant la trace de la vitesse de déformation plastique. La porosité effective dans le matériau
se calcule alors par :
f˙ = f˙n + f˙g (16)
En 1984 Tvergaard et Needleman [152] introduisent la fonction f ∗ pour prendre en compte
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Figure A.2 – Représentation de la fonction f∗ en fonction de f
la coalescence des cavités. La fonction d’écoulement s’écrit alors :










− (1 + q3f ∗2) = 0, (17)
Ou f ∗ est défini comme :
f∗ =
 f , f ≤ δcfc + δ(f − fc) , f > δc (18)
fc est la porosité critique à laquelle débute la coalescence. Et δ est un paramètre ajustable qui
représente la vitesse de coalescence, il s’écrit :
δ = fu − fc
ff − fc (19)
ou fu est la porosité effective à rupture et ff la porosité à rupture. La figure A.2 montre
comment évolue f ∗ en fonction de f .
Le modèle d’endommagement ainsi obtenu est le plus connu et est appelé modèle GTN.
10 Effet de forme des cavités sur l’endommagement
Les cavités que l’on observe dans les matériaux réels ne sont jamais parfaitement sphériques,
plusieurs auteurs [85, 95, 143] ont étudié l’effet du facteur de forme des vides sur l’évolution de
l’endommagement et ont mis en évidence la nécessite de proposer un modèle adapté. Un modèle
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corrigé est proposé par Gologanu et al. [57] considérant un vide de forme ellipsoïdale au lieu de
la sphère de Gurson [60]. Il est important de noter que ce modèle est adapté pour des matériaux
dont l’endommagement s’effectue de manière anisotrope. La forme ellipsoïdale de la cavité de
Gologanu modélise un matériau dont les cavités sont orientées en moyenne dans une direction
donnée. La microstructure est en général à l’origine de cette anisotropie, en effet l’orientation
préférentielle des inclusions de seconde phase, l’orientation des grains, peuvent favoriser la
propagation de l’endommagement dans des directions privilégiées. Par ailleurs, Khdir et al. [84]
se sont aussi intéressés à l’influence de la la forme des cavités mais cette fois dans le cas ou
les orientations des cavités sont aléatoires dans l’espace. Des modélisations numériques sur des
volumes élémentaires représentatifs contenant des vides orientés aléatoirement avec des formes
diverses ont montré qu’ils étaient équivalents à des volumes élémentaires contenant des cavités
sphériques.
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L’homogénéisation consiste à remplacer un milieu hétérogène par un milieu homogène équi-
valent ayant le même comportement macroscopique. Il s’agit de définir un milieu correspondant
au milieu hétérogène en tenant compte de ces principaux constiuants. Un matériau hétérogène
se définit comme un milieu constitué d’inclusions noyées dans une matice. Lorsqu’ils sont soumis
aux mêmes sollicitations, le milieu homogène équivalent doit avoir la même réponse macrosco-
pique que le milieu hétèrogène.
11 Homogéneisation numérique dans la littérature
L’atout principal des méthodes numériques est de pouvoir procéder à des calculs d’homo-
généisation sur des microstructures très complexes. C’est-à-dire des microstructures contenant
des particules à géométrie variable et un agencement complexe dans l’espace. On peut estimer
les propriétés macroscopiques d’un matériau en effectuant plusieurs calculs sur plusieurs réali-
sations de la microstructure. Le cas bidimensionnels de fibres noyées dans une matrice sont les
plus répandues [168]. On peut aussi noter le cas de matériaux cimentaires poreux [63], [165].
L’utilisation d’images tridimensionnelles, obtenues par tomographie, est un moyen de pro-
céder. Ils permet d’extraire la morphologie exacte des phases qui peuvent être introduite dans
un modèle éléments finis [28, 102].
On peut également chercher à s’approcher avec précision de la morphologie réelle de la
microstructure en se basant sur des observations expérimentales. On peut citer les travaux de
Jean et al. [77, 91, 92] qui ont pu reconstruire des particules de noir de carbone en se basant
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sur des statistiques obtenues par images MET.
Dans le cas des polycristaux on cherche généralement à se rapprocher le plus possible des
microstructures réelles en utilisant les polygones de Voronoi [37, 54, 115].
Dans tous les cas la description de la microstructure doit être la plus riche que possible pour
estimer les propriétés macroscopiques. Ces propriétés sont obtenues en moyennant les champs
locaux sur un volume élémentaire représentatif. La taille du VER n’est a priori pas connue,
elle est toujours définie à partir d’une grandeur dont on cherche la représentativité statistique
[83] vis à vis du nombre de réalisations de la microstructure. Les temps de calculs sont les
principales barrières à l’utilisation des méthodes numériques.
12 Les conditions aux limites dans les méthodes numé-
riques
12.1 Elasticité
En mécanique linéaire, on peut relier le tenseur des déformations macroscopiques au tenseur
des contraintes macroscopiques par la relation :
Σ = C : E (1)
ou C est le tenseur d’ordre 4 d’élasticité.
Selon que l’on impose soit les contraintes (conditions aux limites en statique) ou les dé-
formations (conditions aux limites en cinématique ) il est toujours possible de remonter aux
coefficients du tenseur d’élasticité en résolvant les équations du système.
Dans le cas de conditions aux limites en cinématiques, on impose un champ de déplacement
u sur les bords ∂Ω du domaine Ω que l’on peut exprimer à partir du tenseur des déformations
macroscopiques obtenu en faisant la moyenne volumique du tenseur des déformations locales.
Ensuite le tenseur des contraintes macroscopiques Σ est obtenu en faisant la moyenne vo-
lumique des champs de contraintes locaux σ(x).
Dans le cas des conditions aux limites en statique on impose un champs de contrainte σ · n
sur les bords ∂Ω du domaine Ω que l’on peut exprimer à partir du tenseur des contraintes
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macroscopiques obtenu en faisant la moyenne volumique du tenseur des contraintes locales.







Le tenseur des déformations macroscopique E est alors obtenu en faisant la moyenne volu-
mique des champs locaux :




Par ailleurs, dans le cas de matériaux dont la microstructure est répétitive dans l’espace, il
existe les conditions aux limites de type périodique. Dans ce cas, le vecteur de déplacement u
prend aussi en compte une fluctuation périodique v. Les fluctuations périodiqes introduisent le
fait que deux points situés sur des faces opposées de ∂Ω prennent la même valeur.












Quand le matériau est isotrope et supposé obéir au critère de von Mises, on cherche à









2ΣD : ΣD (7)
La loi de comportement non linéaire est alors supposée être l’évolution de la contrainte équiva-
lente en fonction de la déformation équivalente. On utlisera ce schéma dans l’ensemble de nos
travaux.
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13 Homogéneisation analytiques dans la littérature
Les méthodes analytiques d’homogénéisation donnent des résultats moins précis que les
méthodes numériques mais sont beaucoup plus rapides et simples à mettre en oeuvre. La limi-
tation majeure de ces techniques est la difficulté de prendre en compte des microstructures très
complexes mais aussi de proposer des solutions en non linéaire.
Les premières théories d’homogénéisation sont basés sur des développement asymptotiques
de la contrainte et de la déformation [20] [134] [117].
Par ailleurs les bornes encadrent les propriétés d’un matériau hétérogène. Les premières
sont les bornes du premier ordre, ils ne prennent en compte que les fractions volumiques des
phases. Ce sont les bornes de Voigt et de Reuss [158], [125].
Les bornes du premier ordre sont limités quant à la finesse de la description des échelles.
Les bornes du second ordre [64],[88], [163], [68] prennent en compte la répartition spatiale des
inclusions. Les bornes de Hashin et Shtrikman sont obtenues à l’aide de la solution d’Eshelby
[44].
Les bornes du troisième ordre prennent en compte, en plus des considérations des bornes
du premier et du second ordre, des informations sur la morphologie des phases [151] [78].
14 Estimation des propriétés en élasticité linéaire
On présente ici une liste non exhaustive des differentes approches d’estimation des proprié-
tés mécaniques pour des matériaux à particules.
Smallwood [141] utilise l’approche d’Einstein [43] pour estimer le module d’Young d’un
matériau contenant des particules sphériques et isolées. Soit f la fraction volumique des parti-
cules rigides et EM le module d’Young de la matrice, Smallwood estime le module d’Young de
l’ensemble par :
ES = EM(1 + 2.5f) (8)
Etant donné que le modèle de Smallwood condidère les particules isolées, il est moins performant
pour des matériaux avec un fort taux de particules. Guth et Gold [61, 62] prennent en compte
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l’interaction entre les particules en rajoutant au modèle de Smallwood un terme quadratique :
EGG = EM(1 + 2.5f + 14.1f 2) (9)
Budiansky [25] introduit une estimation auto-cohérente du module d’Young d’un matériau




Toujours dans le cas de matériaux hétérogènes contenant des particules sphériques isolées et
aléatoirement réparties dans le volume Mori et Tanakka [110] proposent pour la première fois
une estimation des modules de compréssibilté (KMT ) et de cisaillement (GMT ) :






GMT = GM +
fGM(GP −GM)
(1− f)(GP −GM) 6(KM + 2GM)5(3KM + 4GM) +GM
(11)
14.1 Estimation par bornes du premier ordre
Dans la littérature les premières bornes du premier ordre connues sont celles de Reuss et
Voigt. Voigt [158] et Reuss [125] proposent des solutions par principe variationnel du problème
d’un composite à une phase. Les phases sont supposées aléatoirement réparties dans le volume.
Voigt [158] fait l’hypothèse que les déformations sont constantes dans le volume (borne
supérieure). Il approxime le module de compressibilté et de cisaillement respectivement par :
 KV = (1− f)KM + fKPGV = (1− f)GM + fGP (12)
Reuss [125] fait l’hypothèse que les contraintes sont uniformes dans le volume(borne inférieure).
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14.2 Estimation par bornes du second ordre
Hashhin et Shtrikman [64] écrivent des bornes plus ressérées que les bornes de Voigt et
Reuss. Ils considèrent aussi que les inclusions sont réparties de façon isotrope dans le volume.
Ces bornes sont valables pour l’estimation de propriétés pour des études tridimensionnelles.




2(KM + 2GM)(1− f)
5GM(KM + 4/3GM)
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En utilisant ces expressions on peut calculer un encadrement du module d’Young :
E−HS = EM
3EM + 2EP + 3f(EP − EM)
3EM + 2Ep − 2f(EP − EM)
E+HS = EP
5EM + 2EP + 3f(EP − EM)
5EM − 2f(EP − EM)
(16)
E−HS ≤ Eeff ≤ E+HS (17)
244
15 Estimation des propriétés en non linéaire : plasticité
15 Estimation des propriétés en non linéaire : plasticité
Les modèles de Sachs [52] et de Taylor [51] et leurs extensions [74, 75, 99] ont été pendant
très longtemps les seuls outils théoriques d’études du comportement en non linéaire (appliqué
à des polycristaux). Ils sont en effet une généralisation des bornes de Voigt et Reuss à des cas
non linéaires. De ce fait leur utilisation conduit souvent à des approximations grossières car ne
prenant pas en compte les phénemonènes de localisation.
L’un des premiers modèles qui tente de prendre en compte les interactions à l’échelle locale
dans la determination du comportement plastique macroscopique est celui de Kröner [87] et
repris par Wu [10]. Il s’agit d’estimer le comportement effectif en faisant l’hypothèse qu’un
grain de polycristal se comporte comme une inclusion dans une matrice infinie. Par construc-
tion ce modèle ne prend pas en compte l’accomodation plastique entre les grains. Ce problème
est résolu par le modèle de Hill [69].
Dans le cas de composites à matrice elasto - plastique contenant des inclusions sphériques
élastiques on peut citer le modèle de Mori et Tanaka [124, 146]. Ils traitent aussi le cas beaucoup
plus complexe, ou l’inclusion a un comportement non-linéaire [162]. Cette approche est aussi
considéré par Hutchinson [72]. Une limite majeure de ces approches est que les champs sont sup-
posés homogènes dans l’inclusion alors qu’en réalité le comportement non linéaire accentue les
phenomènes de localisation. Des solutions élastiques prenant en compte les hétérogéneités sont
déjà inexistants ce qui limite fortement le développement de modèle analytique en non linéaires.
L’avénement des méthodes numériques, notamment des méthodes éléments finis a donné
un vrai coup de pouce à l’estimation des propriétés macrocopiques élasto-plastique des maté-
riaux hétérogénes. La robustesse des techniques d’imagerie associée à la grande performance
des algorithmes de calcul permet aujourd’hui de faire des calculs sur des microstructures très
complexes. En non linéaire les méthodes d’homogénéisation numériques par élèments finis sont
aujourd’hui privilégiées.
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Résumé
Cette thèse s’intéresse aux mécanismes de déformations et d’endommagement dans les al-
liages de coulée pour l’industrie automobile. Les études ont porté sur un alliage modèle conte-
nant 12% de silicium et des éléments d’addition. Il a été fabriqué par le procédé squeeze-casting
(coulée sous haute pression) au LKR de l’Université Technologique de Vienne avec laquelle
cette thèse s’est déroulée en collaboration. Des essais de traction in situ dans le MEB ainsi que
sous tomographie aux rayons X ont permis de suivre l’évolution des microstructures pendant
le chargement. Une attention particulière a été portée sur les mécanismes d’initiation et de
propagation de l’endommagement. Par ailleurs la technique de la corrélation d’images numé-
rique 2D spécialement développée pour être appliquée à des images MEB a été utilisée pour
mesurer les mécanismes d’endommagement à l’échelle des inclusions. Une attention particulière
est portée sur les mécanismes de localisation de la déformation. La corrélation d’images nu-
mériques 3D appliquée aux images tomographiques a permis une mesure précise de l’évolution
de l’endommagement au cours du chargement. Les données expérimentales obtenues ont per-
mis d’adapter un modèle d’endommagement de type GTN. Une dernière étape s’est consacrée
à une modélisation micro mécaniques des microstructures. Des méthodes de caractérisations
basées sur des hypothèses statistiques ont permis de mesurer et d’identifier des paramètres mi-
crostructuraux. Au regard des mécanismes de déformations et de la morphologie des particules
de seconde phases, des microstructures modèles sont proposées pour simuler le comportement
du matériau réel. Cette démarche servant essentiellement à simplifier les modèles éléments finis
afin de gagner en temps de calcul, elle sert aussi à insérer des mécanismes complexes afin de se
rapprocher le plus possible du comportement réel du matériau.
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Abstract
This thesis focuses on the mechanisms of deformation and damage in cast aluminum alloys
for automotive industry. Studies were carried on a model alloy containing 12% silicon and ad-
ded element like iron and nickel. The material was prepared by squeeze-casting process at the
Vienna University of Technology in Austria with which this thesis was held in collaboration. In
situ tensile test with X-rays tomographic observations as well as with Scanning Electron Mi-
croscope observations were performed. They allowed following microstructure evolution under
mechanical loading. Particular attention was paid to the mechanisms of initiation and propa-
gation of damage. Furthermore the technic of Digital Image Correlation (DIC) developed to
be applied to SEM images was used to visualize 2D strain localization mechanisms at second
phases particles scale. DIC were also applied on tomographic images and allowed to measure
accurately in 3D damage evolution under loading. Experimental data obtained from DIC were
used to identify parameters of a Gurson Tvergaard Needleman model and allow to simulate
by Finite Element Modeling the damage evolution. At last stages micro mechanical studies
were performed by FEM using microstructure obtained from tomographic images. Algorithms
were developed to measure and identify statistics parameters of the microstructure. In consi-
deration of the mechanism of deformations and second phase particles morphology, generated
microstructures are proposed to simulate the behavior of the material. This approach aims
to simplify the FEM models by reducing the number of degree of Freedom and, then reduce
computation time. It also enables to insert complex mechanisms in the model to be as close as
possible the actual behavior of the material.
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